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Introduction  
 
De nos jours, une tendance majeure dans la conception des appareils électroniques est de 
réduire la taille des composants à l’échelle nanométrique. À cette échelle, les surfaces et les 
interfaces des semi-conducteurs constituant ces dispositifs jouent un rôle essentiel dans leurs 
performances. Le monde des semi-conducteurs est dominé en termes de marché par le silicium 
(Si). Mais plusieurs candidats sont apparus récemment, dont les matériaux III-V. Parmi ces 
matériaux III-V, le GaAs s’avère un des matériaux les plus prometteurs, de par ses propriétés 
optoélectroniques, physiques et thermiques très intéressantes, qui ouvrent un vaste champ 
d’application comme par exemple dans la communication sans fil, la photovoltaïque et les 
amplificateurs optiques. Cependant, différents effets indésirables produits à la surface et à 
l’interface du semi-conducteur GaAs perturbent le bon fonctionnement des dispositifs et 
peuvent réduire leurs performances. C’est pourquoi, un grand nombre de techniques de 
passivation des surfaces III-V a été développé non seulement pour stabiliser leurs surfaces 
mais aussi pour fournir des propriétés nécessaires à leur utilisation optimale dans les 
dispositifs. L’objectif de ce travail est de fournir un cadre de compréhension du 
comportement physico-chimique de la surface de GaAs(100) lors de sa passivation par 
nitruration par plasma N2 sous ultra vide. Nous mettrons en avant, à travers plusieurs 
techniques de caractérisation (AR-XPS, MEB) et des modélisations associées (DFT), les 
différents stades de la nitruration de la face (100) du GaAs. En fonction des différents 
paramètres de la nitruration, nous retirerons les propriétés structurelles, chimiques, optiques et 
électriques amenant la meilleure passivation de la surface du GaAs.  
Ce manuscrit est composé de trois chapitres. Dans le premier chapitre, nous détaillerons les 
diverses applications du GaAs dans différents domaines profitant des propriétés spécifiques 
telles que la grande mobilité des électrons, la structure de bande à gap direct et la conductivité 
thermique qui seront ensuite présentées. Puis, en s’appuyant sur un état de l’art des techniques 
de passivation du GaAs existantes, nous argumenterons notre choix de la passivation du GaAs 
par nitruration par plasma N2 en donnant différents avantages de cette technique de 
passivation. 
Nous développerons dans le deuxième chapitre une étude phénoménologie de la nitruration du  
GaAs(100) par plasma N2. Cette étude commencera par la réalisation de couches nitrurées à la 
surface du GaAs(100) en utilisant deux types de sources plasma N2 : ECR et GDS, en faisant 
varier plusieurs paramètres d’élaboration. En nous appuyant sur des mesures AR-XPS, nous 
identifierons les environnements chimiques des atomes Ga, As et N permettant la définition 
d’une schématisation de la surface du GaAs nitruré et la détermination de la composition des 
couches de GaN créée en surface. Ensuite, cette étude sera complétée par des simulations 
DFT qui permettront d’identifier les différentes étapes du processus de nitruration. Nous 
clôturerons ce chapitre par la présentation d’un nouveau modèle cinétique raffiné décrivant 
l’évolution du processus de nitruration et permettant l’obtention de paramètres physiques liés 
à la croissance de la couche mince de GaN.  
Une fois la compréhension du processus de nitruration bien maîtrisée, nous étudierons, dans le 
dernier chapitre, les effets de la passivation du GaAs(100) par la couche mince de GaN créée 
en surface. En premier lieu, nous déterminerons la structure des couches de GaN élaborées 
avec chacune des sources de nitruration après un recuit permettant leur cristallisation. Ces 
résultats seront associés à des images MEB pour visualiser la morphologie de la surface des 
couches de GaN obtenues et à des mesures de micro-photoluminescence pour déterminer 
leurs propriétés optiques. Ensuite, nous examinerons l’effet de ces couches minces par une 
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étude de l’exposition à l’air des couches de GaAs nitrurées grâce à des mesures AR-XPS. De 
plus, nous retirerons le procédé de nitruration optimum qui nous permettra d’avoir le 
maximum de rendement de photoluminescence des substrats de GaAs nitrurés. Nous 
terminerons ce chapitre par des mesures de la discontinuité des bandes de valence à 
l’hétérojonction GaN/GaAs par XPS et par l’étude de diodes Schottky à base de GaAs nitruré.   
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Chapitre 1 Passivation de surfaces GaAs 
 
Introduction  
L’arséniure de gallium (GaAs) est un semi-conducteur III-V à la base d’une large gamme de 
composants électroniques et optoélectroniques de hautes performances. Nous allons présenter 
en début de ce chapitre les diverses applications du GaAs dans différentes domaines. Ensuite, 
nous détaillerons les propriétés principales qui font du GaAs un semi-conducteur 
indispensable pour plusieurs technologies. Cependant, le GaAs contaminé par une couche 
d’oxyde natif a montré des faibles propriétés optiques et électriques à cause de la densité 
élevée des états de surface induisant l’ancrage du niveau de Fermi. Pour cela, de nombreux 
efforts ont été déployés pour mettre en œuvre des méthodes de passivation du GaAs pour 
enlever cette couche d’oxyde natif et pour réduire ces états de surface. Nous présenterons 
donc les différentes techniques de passivation par le sulfure, l’hydrogène, la couche 
polymérisée par plasma, l’azote en expliquant le principe de chacune et en donnant quelques 
résultats obtenus par chaque technique. Dans la dernière partie de ce chapitre, nous 
détaillerons les diverses techniques liées à la passivation du GaAs par nitruration qui diffèrent 
par le processus de nitruration (plasma, thermique, chimisorption), par les conditions 
expérimentales choisis et par les types de sources d’azote utilisées. 
1.I. L’arséniure de gallium (GaAs) 
1.I.1. Applications  
Le marché mondial des circuits GaAs dépasse la barre de 7 milliards de dollars selon une 
étude publiée par Strategy Analytics. Selon la même étude, les applications en communication 
sans fil (wireless communication) représentent 80% des applications totales. Ce pourcentage 
élevé repose sur un meilleur rendement des transistors bipolaires à hétérojonctions à base de 
GaAs. En effet ces transistors sont au cœur du récepteur et de l’émetteur WiFi de haute 
gamme garantissant un débit plus élevé. Tandis que les 20% restant sont répartis entre des 
applications militaires, automobiles, de communication (full duplex) et électroniques pour le 
grand public. De nos jours, la transmission de l’information se fait en grande partie par la 
lumière puisque le débit transmis est élevé et rapide. Ceci repose sur la modulation de la 
lumière qui est de plus en plus gérable et l’avancement des technologies de croissance qui 
garantissent l’élaboration d’hétérostructures de bonne qualité. Par exemple, les LEDs à base 
de GaAs utilisées dans les communications sans fil (Wi-fi) sont capables de coder un message 
binaire juste en s’allumant et s’éteignant alternativement. Ainsi, la technologie basée sur le 
GaAs est appliquée dans certaines applications où la technologie à base de Si ne peut pas être 
utilisée.   
 
La communication sans fil et la transmission des fréquences radio nécessitent de nombreuses 
normes de fonctionnement dans différentes bandes de fréquences. Ainsi, il est essentiel de 
développer des systèmes multistandards ayant un amplificateur de puissance à large bande 
remplaçant plusieurs amplificateurs. Notons que les amplificateurs de puissance des circuits 
intégrés monolithique micro-ondes à base de GaAs (GaAs-MMIC PA monolithic microwave 
integrated circuit power amplifier) fonctionnent dans une large bande entre 2-6.5 GHz, 
d’efficacité d’amplification de la puissance entre 31.4% et 51.5%. Ces performances sont 
compétitives par rapport aux amplificateurs élaborés par la technologie CMOS 
(complementary metal oxide semi-conductor)[1]. Ces amplificateurs sont de meilleurs 
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candidats pour s’intégrer dans les systèmes multiples de communication sans fil. Ajoutons 
que les amplificateurs à base de GaAs à faible bruit sont utilisés pour fabriquer de plus petit 
modèle GPS pour les appareils mobiles[2]. Les amplificateurs transimpédance en réception à 
base de GaAs sont principalement utilisés pour la distribution de canaux de télévision par 
câble. Des circuits à base de GaAs constituent également les éléments principaux d’un radar 
permettant de réaliser des modules d’émission et de réception et les GaAs MMIC sont utilisés 
aussi dans les satellites[3]. En plus, la modulation du transport des électrons dans un transistor 
à effet de champ à grille Schottky de type MESFET (Metal semiconductor field-effect 
transistor) est très rapide. Ces transistors sont surtout utilisés dans des circuits 
hyperfréquences exploités jusqu’à environ 1 THz[4].  
 
Des alliages à base de GaAs sont également utilisés pour élaborer des diodes 
électroluminescentes ou LED (Light emitting Diode). Les avantages de ces LED sont très 
nombreux. Elles peuvent produire plus de lumière par watt en comparaison aux ampoules à 
incandescence. Elles s’allument très vite, et l’indicateur typique LED atteint sa pleine 
luminosité en quelques microsecondes. De plus, elles sont idéales pour les applications 
soumises à de fréquents cycles marche/arrêt. Elles ont des dimensions très petites et une durée 
de vie très importante. C’est pour cela que les LED sont intégrées dans des dispositifs utilisés 
dans différents secteurs, par exemple (les systèmes de contrôle de circulation, les écrans de 
smartphones, les ordinateurs, les cinémas et celles dans les automobiles, les centres de santé). 
Les alliages à base de GaAs sont aussi utilisés pour la fabrication de diodes laser (LD) 
émettant à des longueurs d’onde variant entre 780 nm (GaAlAs) et 1600 nm (InGaAsP). Les 
diodes lasers diffèrent des LEDs de par les miroirs de cavité imposant au rayonnement une 
émission modale géométrique et spectrale. Ces LDs sont utilisées dans une large gamme 
d’application. Elles sont les sources pour lire les CD et DVD dont l’enregistrement et la 
lecture des informations sont disponibles. Elles sont aussi intégrées dans les lecteurs de code-
barres fixes aux caisses des grands magasins pour faciliter la détection de la largeur des barres 
afin de fournir un service rapide. Ces LDs sont développées pour de nombreuses applications 
médicales (chirurgicale[5], vasculaire, dentaire, élimination des varices, traitement de la 
prostate élargie, ophtalmologie) et des applications esthétiques (épilation, élimination des 
tatouages, percement des oreilles). Elles sont beaucoup utilisées dans la communication des 
fibres optiques afin de transporter un signal contenant des informations par la lumière (cas des 
systèmes de télécommunication) ou pour apporter une énergie lumineuse pour pomper un 
laser ou un amplificateur, à fibre optique.  
 
Nous venons de citer quelques applications pour lesquelles le GaAs est utilisé comme un 
émetteur de lumière, cependant le GaAs est aussi capable de détecter des photons. Plusieurs 
expériences ont montré que les détecteurs à base de GaAs présentent des performances 
élevées en terme de photo-réponse à des longueurs d’onde large correspondant à leur bande 
interdite[6][7]. En effet, le GaAs montre une transmission important autour de 40% dans 
l’infrarouge (λ entre 2-15 µm). Il existe des photodétecteurs infrarouges à puits quantique qui 
sont basés sur la technologie du GaAs[8]. L’un des avantages importants de ces types de 
photodétecteurs est l’accordabilité de l’énergie de transition intersubbande du matériau qui 
peut être modifiée sur une large plage et accordée aux longueurs d’ondes infrarouges 
supérieures à 3µm[9]. Le GaAs est utilisé avec le silicium ou le germanium pour fabriquer des 
systèmes de lentilles à surfaces asphériques pour corriger les aberrations. L’avantage de ces 
lentilles asphériques est l’obtention d’un système plus léger nécessaire pour des applications 
militaires telles qu’un système anti-blindage ou des unités de vision portables infrarouges. Le 
GaAs contribue aussi à l’imagerie thermique, pour des systèmes infrarouges avancés (FLIR 
forward looking infrared) et des filtres infrarouges utilisés en spectroscopie optique.  
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De plus, des photomultiplicateurs à base de GaAs sont utilisés pour assurer une détection 
rapide des photons par exemple lors de mesures de photoluminescence de matériaux[10][11] 
ou durant la diffusion de LIDAR (Light Detection and Ranging) Thomson[12] pour des 
mesures de température. Notons que ces photomultiplicateurs montrent une sensitivité plus 
élevée que le silicium durant le processus d’absorption à deux photons[13]. Sieger et al.[14] 
montrent qu’un système combinant des guides d’onde de GaAs avec la spectroscopie laser en 
cascade quantique à moyen infrarouge (entre 3 et 5µm) facilite la détection des mycotoxines 
qui sont des métabolites secondaires toxiques de champignons. Le GaAs à motifs 
d’orientation (OP-GaAs) est apparu comme un cristal attractif pour l’optique non linéaire 
dans le moyen et lointain (8
 
et 14µm) infrarouge. Armougom et al.[15] utilise un OP-GaAs 
intégré dans un système pour la détection de gaz dangereux. Lee et al.[16] explique dans leurs 
travaux que la détection d’un virus par l’intermédiaire d’un peptidie est possible par un 
transistor à effet de champ à jonction (JFET junction-field-effect transistors) de GaAs. 
L’oxyde nitrique qui agit comme une défense contre les infections, un régulateur de la 
pression et une molécule de signalisation pour le système nerveux est détecté par une 
structure GaAs/(Al,Ga)As nommée résistance semi-conductrice à contrôle moléculaire 
(MOCSER molecular controlled semiconductor resistor)[17]. Il est aussi compatible avec les 
techniques de fonctionnalisation. Ainsi, le GaAs est aussi un semi-conducteur de choix pour 
la réalisation de biocapteurs. 
 
 
Figure 1.1 Balance très sensible pour mesurer la masse d’une cellule vivante[18].  
Martínez-Martín et al.[19] rapportent des travaux sur la mise en œuvre d’une balance basée 
sur un cantilever à l’échelle micrométrique. La figure 1.1 montre la vibration du cantilever par 
un laser bleu. Ces vibrations produites sont détectées par un faisceau laser infrarouge réfléchi 
par l’extrémité libre du cantilever. Ainsi, les auteurs ont pu mesurer la masse des cellules 
mammifères telles que HeLa (cellule humaine cancéreuse) ayant des masses entre 11 et 15 pg. 
Ces auteurs ont utilisés un cantilever en silicium. Mais les travaux faits par Chopard et al.[20] 
montrent qu’un dispositif basé sur un cantilever à base de GaAs peut atteindre une sensibilité 
de quelques femtogramme. Ajoutons qu’il y a des auteurs qui ont utilisé le GaAs pour 
fabriquer des résonateurs micro/nanomécaniques[21] commercialisés sous formes de 
cantilevers pour les microscopes à sonde à balayage et les filtres des micro-ondes. 
Ainsi, le GaAs possède des propriétés intéressantes au niveau micromécanique qui sont pour 
le moment peu exploitées. Ces propriétés micromécaniques montrent une efficacité plus 
importante que celles du Si. Nous rappelons aussi que le GaAs est un matériau qui combine à 
la fois les propriétés de miniaturisation du Si et les propriétés piézoélectriques du quartz.  
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Le GaAs a été largement étudié pour les applications photovoltaïques. Il est devenu 
rapidement un matériau de référence pour les cellules solaires à couches minces. Silverman et 
al.[22] ont fait une étude pour exploiter la différence entre les cellules photovoltaïques à base 
de GaAs et celles à base de Si dans des conditions extérieurs. Les auteurs montrent que même 
si ces deux différentes cellules possèdent la même efficacité, les cellules de GaAs produit plus 
d’énergie totale et elles fonctionnent à une température de 10°C en dessous de celles du Si. 
Ainsi, l’énergie totale recueillie sur un toit chaud par les panneaux solaires de GaAs est 
supérieure de plus de 50% à celles de panneaux solaires à base de Si concurrents. 
Aujourd’hui, la cellule solaire à double jonction InGaP/GaAs enregistre un nouveau record de 
31% de rendement. C’est pourquoi, ces dispositifs sont commercialisés et sont développés 
pour alimenter des équipements dans l’espace (satellites) et plus récemment des drones. 
Notons que l’inconvénient de ces panneaux solaires réside dans le coût de fabrication encore 
très supérieur à ceux à base de Si.  
 
Ces applications de GaAs citées précédemment montrent que le GaAs est un semi-conducteur 
présent dans la plupart des champs d’application. Les bonnes performances de ces dispositifs 
font que le GaAs a un impact sur notre vie quotidienne à différents niveaux (transports, 
télécommunications, médical, environnemental, etc). Ce semi-conducteur est largement 
intégré dans des appareils militaires (laser, détecteur infrarouge, radar, avion de combat, 
satellite). Nous remarquons aussi que la consommation des dispositifs optoélectroniques est 
énorme dans le monde entier amenant une nouvelle contrainte économique pour les pays 
industriels.  
 
Ainsi, la question qui peut être posée maintenant est : Pourquoi les performances des 
dispositifs à base de GaAs sont élevées par rapport à ceux à base de silicium ? Pour répondre 
à cette question, nous présenterons dans le paragraphe suivant les propriétés du GaAs qui le 
rendent essentiel pour certaines applications.   
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1.I.2. Propriétés du GaAs 
Dans son article de 1952[23], Von H. Welker a découvert que les éléments III et V du tableau 
de Mendeleïev peuvent servir de matériaux pour réaliser des semi-conducteurs présentant des 
propriétés électroniques intéressantes. Parmi eux, le GaAs, constitués de deux types 
d’atomes, un élément du groupe III : le gallium, et un élément du groupe V : l’arsenic, sont 
classés dans le groupe de semi-conducteur de type III-V.          
1.I.2.1 Structure cristalline 
En 1920, le premier GaAs ayant une structure zinc blende a été créé par Goldschmidt[24]. Le 
paramètre de maille du GaAs est déterminé dans les années 1960 en faisant varier la 
température. En se basant sur des mesures de diffraction de rayons X, Straumanis et al.[25] 
ainsi que Pierron et al.[26] présentent l’évolution du paramètre de maille avec une précision 
de 10
-4 Å pour des températures entre 0 et 65°C et entre -62 et 200°C respectivement. Ces 
deux travaux trouvent le même paramètre de maille 5.653 Å pour une température de 24°C.  
 
Figure 1.2 Maille élémentaire de deux types de structures cristallographiques (a) zinc blende 
du GaAs et (b) diamant du Si.  
Le GaAs cristallise suivant la structure zinc blende présentée dans la figure 1.2. Sur cette 
figure nous présentons aussi la structure diamant correspondant au semi-conducteur silicium. 
Ces deux configurations sont définies par un réseau constitué de deux réseaux cubiques à 
faces centrées (cfc) imbriqués et décalés du quart de la diagonale principale. La seule 
différence est que la structure zinc blende possède deux atomes différents : Ga et As.  
Le nombre moyen d’électrons de valence par atome pour le GaAs est identique à celle du 
silicium. Mais le silicium possède une symétrie d’inversion contrairement à celle du GaAs où 
la terminaison surfacique varie suivant les orientations cristallographique (100), (110) et (111) 
conduisant à des propriétés différentes.     
1.I.2.2 Structure de bande d’énergie 
La plupart des semi-conducteurs III-V comme le GaAs possède une structure de bande à gap 
direct où le maximum de la bande de valence (BV) et le minimum de la bande de conduction 
(BC) se trouvent au même point c’est à dire ayant le même vecteur d’onde k⃗  dans la zone de 
Brillouin (figure 1.3). Ainsi, les électrons ayant une énergie égale à l’énergie du gap (Eg) 
passe de la BV à la BC sans changer leur quantité de mouvement. Dans ce cas, la probabilité 
de génération et de recombinaison de pair d’électron-trou est importante.  
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Figure 1.3 Structure de bande d’un semi-conducteur à gap (a) direct et (b) indirect. 
Les semi-conducteurs IV (Si) ont une structure de bande à gap indirect. Contrairement aux 
semi-conducteurs III-V, les deux bandes (BV et BC) se trouvent sur deux vecteurs d’ondes 
différentes. Alors la recombinaison d’un électron et d’un trou de vecteurs d’ondes différentes 
représentés dans la figure 1.3(b) (électron en X (courbe rouge) et trou en Γ (courbe bleu)) doit 
nécessairement se faire par l’intermédiaire d’un phonon en changeant sa quantité de 
mouvement 𝑝 = ℏ. ∆k⃗  afin de conserver le moment cristallin du réseau.  
Ainsi, les efficacités radiatives des semi-conducteurs III-V (GaAs) sont bien supérieures aux 
semi-conducteurs à gap indirect (Si). Cette propriété fait que les semi-conducteurs III-V sont 
de meilleurs candidats pour la fabrication de dispositifs optoélectroniques tels que les diodes 
lasers et les diodes électroluminescentes.  
Le tableau 1.1 résume les propriétés physiques de quelques semi-conducteurs de différents 
groupes. Le but de ce tableau est de comparer les propriétés du GaAs par rapport aux autres 
semi-conducteurs les plus couramment rencontrés. Ainsi, ce tableau montre que le GaAs 
possède une mobilité des électrons très élevée. Notons qu’il existe des mobilités des électrons 
bien plus élevées arrivant à 40 000 et 77 000 cm
2
/V.s correspondants aux semi-conducteurs 
InAs et InSb respectivement. Mais ces derniers ont une énergie de bande interdite (gap) qui 
tend vers zéro induisant une grande longueur de diffusion des électrons. Cela augmente la 
recombinaison non-radiative et réduit l’efficacité radiative des dispositifs à base d’InAs et 
d’InSb.  
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Groupe Matériau 
Energie 
de gap 
(eV) 
Structure 
Cristalline
(a)
 
Paramètre 
de maille 
(Å) 
Mobilité 
trous 
(cm
2
/V.s) 
Mobilité 
électrons 
(cm
2
/V.s) 
IV 
Diamant 5.46 
D 
3.56 1800 2200 
Ge 0.66 5.65 1900 3900 
Si 1.12 5.43 450 1400 
III-V 
GaAs 1.42 
Z 
5.65 400 8500 
InP 1.34 5.86 200 5400 
GaP 2.26 5.45 150 250 
GaN 3.39 W 
a=3.18 
c=5.12 
200 1000 
GaN 3.20 Z 4.52 350 1000 
InSb 0.17 Z 6.47 850 77000 
InAs 0.35 Z 6.05 500 40000 
II-VI 
ZnO[27] 3.35 W 
a=3.25 
c=5.20 
50 200 
CdTe[28] 1.56 Z 6.48 100 1050 
IV-IV 
4H-SiC 3.23 W 
a=3.07 
c=10.05 
120 900 
6H-SiC 3.0 W 
a=3.07 
c=10.05 
90 400 
 
Table 1.1 Propriétés physiques de quelques semi-conducteurs à 300 K[29] 
(a)
 D (Diamant), Z 
(Zinc blende) et W (Wurtzite).  
Par exemple, l’efficacité radiative obtenue pour une LED à base de GaAs est de 3.10
17
cm
-3 
supérieure à celle d’une LED d’InAs0.9Sb0.1 qui reste autour 3.10
16
cm
-3
. 
Par conséquence, en comparant les propriétés physiques du GaAs et celles du Si, la structure 
cristalline et l’énergie du gap sont très proches. Mais l’avantage du GaAs par rapport au Si est 
la mobilité élevée des électrons (6 fois plus grande) et la structure des bandes d’énergie qui 
est à gap direct. Ces deux propriétés remarquables permettent aux dispositifs à base de GaAs 
d’avoir de meilleures performances dans un champ large d’applications déjà présentées dans 
le paragraphe précédent. Ajoutons que malgré les diverses applications du Si, il n’est pas 
possible de fabriquer un composant à base de Si émettant de la lumière dans le domaine du 
visible contrairement au GaAs.  
La figure 1.4 montre la différence de conductivité thermique en fonction de la température du 
réseau pour certains semi-conducteurs de type IV et III-V[30]. Nous remarquons que la 
conductivité thermique des semi-conducteurs III-V est inférieure à celle des semi-conducteurs 
IV. Notant que la conductivité thermique du GaAs est réduite d’un facteur 4 en comparaison 
avec le Si. Cela induit une augmentation de l’efficacité thermoélectrique du GaAs. Ainsi, le 
GaAs est plus avantageux que le Si pour réduire la dissipation thermique, effet limitant les 
performances dans le domaine de l’électronique. 
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Figure 1.4 Évolution de la conductivité thermique en fonction de la température. 
Comparaison entre les données expérimentales (points) et le modèle (ligne) pour Si, Ge, GaP, 
InP, InAs et GaAs[30]. 
Une des propriétés la moins connue du GaAs est que c’est un matériau piézoélectrique ayant 
des propriétés comparables à celles du quartz. En effet, le GaAs possède un taux de 
conversion de l’énergie électrique en énergie mécanique qui atteint 6% contre 10% pour le 
quartz[31]. De plus, la dureté du GaAs est plus élevée que celle du Si. Ainsi, le GaAs possède 
des propriétés mécaniques intéressantes pour des applications micromécaniques.  
Sur la surface de Si, il est possible d’élaborer une couche protectrice de SiO2. Cette couche est 
chimiquement stable, de haute qualité isolante servant comme un milieu diélectrique. Elle 
peut être déposée par différents procédés (oxydation thermique, procédé sol-gel…) et a été 
très largement étudiée depuis longtemps. Le succès de la technologie MOS (Metal Oxide 
Semiconductor) à base de Si repose sur les propriétés chimiques excellentes du SiO2 et la 
faible densité des pièges à l’interface SiO2/Si. Dans le cas des semi-conducteurs III-V, les 
propriétés de la surface sont plus complexes à cause de la nature composée du matériau. Pour 
la surface de GaAs, toutes les oxydations sèches telles que l’oxydation thermique, par plasma 
ou UV/ozone montrent la formation d’oxydes multiples tels que As2O3, Ga2O3 et As2O5 à la 
surface[32][33]. Ajoutons que ces oxydes ne sont pas stables en température[34]. L’oxydation 
du GaAs est donc une méthode peu fiable pour protéger la surface. Cela provoque la 
dégradation des propriétés en laissant des défauts extrinsèques qui induisent une densité 
d’interface élevée. Cette dernière réduit considérablement les performances des dispositifs à 
base de GaAs. Il est donc naturel de s’attendre à ce que les procédés de passivation de la 
surface de GaAs soient plus complexes que ceux sur Si. Pour cela, il existe de nombreux 
travaux dans la littérature visant à trouver une technique pour protéger la surface du GaAs.  
De nos jours, une tendance majeure dans la conception des appareils est de réduire la taille 
des dispositifs à l’échelle nanométrique. À cette échelle la surface et l’interface des semi-
conducteurs jouent un rôle significant. Ainsi, pour garantir la meilleure utilisation de ces 
semi-conducteurs, une étape importante est la passivation de leurs surfaces. En effet, la 
passivation d’un dispositif à base de semi-conducteur est un procédé qui permet de stabiliser 
les propriétés de sa surface, sans perturber ses caractéristiques fonctionnelles. Ceci revient à 
réduire l’activité électrique et la réactivité chimique de la surface du semi-conducteur en 
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neutralisant les liaisons pendantes en surface. Une simple couche mince neutre du point de 
vue électrique et chimique peut protéger un dispositif actif contre les contaminations en 
réduisant sa réactivité aux éléments extérieurs (oxydation, adsorption de contaminants, 
humidité). 
La passivation des matériaux III-V demeure encore un défi pour les physiciens et les 
chimistes des surfaces. Ainsi dans la partie suivante, nous présenterons différentes approches 
les plus utilisées dans la passivation du GaAs permettant de protéger ou d’améliorer ses 
propriétés de surface.  
1.II. Différents types de passivation du GaAs  
La passivation du GaAs peut se faire en une seule étape ou en deux étapes avec l’ajout du 
nettoyage préalable de la surface. Cette étape de nettoyage consiste à enlever toutes les 
contaminations telles que les oxydes natifs, la graisse et les poussières. Les différentes 
techniques de passivation sont présentées dans cette partie.  
1.II.1. Passivation par le sulfure (S) et le sélénium (Se) 
Yablonovitch et al.[35] ont découvert en 1987 une classe de sulfures inorganique (Li2S, 
(NH4)2S, Na2S:9H2O, etc..) permettant la création d’une couche de sulfure covalente en 
surface du GaAs. Ils ont montré que le traitement du substrat de GaAs par une solution 
hydraté de Na2S:9H2O pour la structure double AlGaAs/GaAs/AlGaAs réduit la vitesse de 
recombinaison de surface de 10000 cm/s à 1000 cm/s. Sandroff et al.[36] ont étudié la 
structure et la phase formée en surface du GaAs terminée par des atomes d’As après le 
traitement par (NH4)2S. Ils montrent que les disulfures sont capables de couvrir toute la 
surface du GaAs. Des liaisons covalentes sont formées entre les As éliminant les liaisons 
pendantes en surface sans introduire des nouveaux états de surface. D’autres auteurs comme 
Skromme et al.[37] ont réalisé des mesures de photoluminescence et ont déduit que ce 
traitement diminue considérablement la densité des centres de recombinaison de surfaces pour 
le GaAs exposé à l’air. L’effet de ce traitement d’un point de vue électrique a été étudié par 
Sandroff et al.[38] en particulier sur les transistors bipolaires à hétérojonction (HBT: 
Heterostructure Bipolar Transistor) GaAs/AlGaAs. Ils trouvent un gain de courant multiplié 
par un facteur soixante grâce à ce processus de passivation. Ce traitement chimique induit 
aussi une réduction du courant de recombinaison dans les diodes pn GaAs par un facteur de 
3.2, une diminution d’un facteur 10 de la densité d’états de surface dans les deux types de 
diodes n et p-GaAs(100)[39][40], ainsi qu’une diminution de la densité d’interface des 
structures MIS à base de GaAs [41]. Ces résultats mettent en valeur ce traitement qui induit 
des propriétés optiques et électriques importantes.  
Notons que la passivation par le sulfure est basée principalement sur le sulfure d’ammonium 
(NH4)2S et le sulfure de sodium hydraté Na2S:9H2O. Le sulfure d’ammonium peut également 
être utilisé pour passiver la surface de l’InP avant un dépôt de SiO2[42]. Le traitement 
consiste à placer le matériau dans une solution (NH4)2Sx diluée dans l’eau. Ensuite, 
l’échantillon est séché à l’air. Le sulfure d’ammonium est plus utilisé que le sulfure de sodium 
pour passiver la surface des semi-conducteurs III-V puisque les composants NH4
+ 
obtenus 
sont fortement volatils contrairement aux espèces Na
+ 
qui restent et captent les électrons dans 
ces matériaux. Une comparaison entre ces deux passivations a été faite par Besser et al.[43]. 
Ils montrent que l’intensité du pic de photoluminescence obtenue pour un échantillon de 
GaAs traité par le sulfure d’ammonium est plus importante que celle traitée par le sulfure de 
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sodium. Mais l’étude XPS et XAES pour des échantillons GaAs passivés par le sulfure clarifie 
que la phase AsxSy obtenue après traitement se décompose en produisant de l’As2O3 et du SO2 
en surface sous l’effet de la présence de lumière ou d’oxygène[44]. Des études structurales 
combinées à des mesures de photoluminescence et de courant-tension ont été réalisées sur des 
substrats de GaAs passivés cette fois par une solution de P2S5/(NH4)2S. Les résultats obtenus 
confirment la dégradation de la surface suite à l’exposition à l’air pendant cinq heures. Cette 
dégradation réduit l’intensité de photoluminescence d’un facteur 8 par rapport à un 
échantillon qui n’a pas été exposé à l’air[45]. Ces résultats exposent donc une instabilité de la 
couche passivante obtenue par les solutions Na2S:9H2O, P2S5/(NH4)2S, (NH4)2Sx/H2O sous 
atmosphère ambiante.  
Cette instabilité a poussé les chercheurs à trouver un nouveau mélange à base de souffre. Par 
exemple, Lee et al.[46] réussissent à passiver la surface du GaAs par un mélange de 
NH4OH:H2O2:H2O suivi d’un rinçage dans une solution de P2S5. Cette méthode de 
passivation montre une stabilité lors de l’exposition à l’air du GaAs traité pendant dix jours.  
Une autre technique de passivation consiste à déposer du sélénium élémentaire (Se
0
) sur la 
surface du GaAs. La première étape de cette passivation est d’abord le rinçage du GaAs dans 
une solution de Na2Se dans NH4OH suivi d’une évaporation sous vide pour déposer le Se
0 
sur 
la surface. Ensuite, la deuxième étape est de mettre le substrat GaAs dans une solution 
aqueuse de Na2S:9H2O pour dissoudre le film de sélénium par le sulfure. C’est ce sélénium 
chimisorbé obtenu par la solution de Na2S qui est responsable des meilleures propriétés 
électroniques[47]. Ohtake et al.[48] ont étudié la structure atomique et les propriétés 
électroniques du GaAs(111)B passivé par Se déposé par un faisceau moléculaire à 300°C. Ils 
ont trouvé que les atomes Se remplacent les trois quart d’une monocouche d’atomes d’arsenic 
en surface. Le transfert de charge des atomes Se aux atomes d’arsenic est responsable de la 
saturation de toutes les liaisons pendantes stabilisant la surface. Les propriétés électriques et 
la morphologie des nanofils GaAs sont modifiées en passivant la surface par différentes 
chalcogènes (S, Se, et Te)[49]. Parmi ces trois éléments, les auteurs montrent que Se fournit la 
meilleure passivation en réduisant les états de piégeage. Ils ont trouvé que la passivation par 
Te change la conductivité des nanofils GaAs de type p en type n.  Dans le paragraphe suivant, 
nous présenterons une autre technique de passivation par hydrogénation. 
1.II.2. Passivation par l’hydrogène 
Pankove et al.[50] ont découvert en 1983 que les niveaux d’énergie des accepteurs peu 
profonds liés aux dopants (bore) d’un monocristal de silicium peuvent être passivés par 
hydrogénation. Ils ont relevé une augmentation de la résistance en surface après 
hydrogénation par une source à décharge radiofréquence à 122°C pendant une heure. Cette 
augmentation assure la réduction de la concentration en bore qui est électriquement actif en 
surface. En même temps, Sah et al.[51] confirment la désactivation des donneurs liés au 
dopant bore à la surface du silicium (formant des pairs B
-
H
+
) en détectant une diminution de 
la densité des porteurs. Pour les substrats de GaAs dopés silicium et dopés zinc, les donneurs 
Si peu profonds[52] et les accepteurs Zn[53] sont neutralisés en formant une liaison avec un 
atome d’hydrogène. Pan et al.[54] montrent aussi que les accepteurs carbone sont passivés 
après hydrogénation du GaAs en détectant une réduction d’un facteur trois de l’intensité des 
pics de photoluminescence attribués aux transitions C(e-A
0
) et C(D
0
-A
0
) et une haute 
résistivité qui soulignent une diminution de la concentration de ces accepteurs qui sont 
électriquement actifs.  
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1.II.3. Passivation du GaAs (111)A par HCl aqueux 
Avant de décrire cette passivation, il faut savoir qu’un procédé de nettoyage des substrats 
GaAs d’orientation (100) doit être mis en place au préalable. Ce nettoyage consiste à rincer 
les substrats dans une solution de H2SO4:H2O2 ou H3PO4:H2O2 avant le traitement dans une 
solution d’HCl[55]. Les auteurs montrent que les oxydes de gallium et d’arsenic restant après 
la gravure par H3PO4 sont éliminés après traitement HCl. En effet, la solution d’HCl réagit 
avec le gallium en formant des molécules GaClx qui sont ensuite désorbées. De cette manière 
les oxydes de gallium restants sont éliminés en gardant la surface du GaAs riche en 
arsenic[56], ce qui diminue les performances électriques dû à l’arsenic qui piège les électrons 
libres. Les valeurs de rugosité obtenues par AFM (Atomic Force Microscopy) montrent que le 
traitement par l’HCl aqueux du GaAs (100) diminue la rugosité de surface de 80 Å avant 
traitement à 8 Å après traitement[57]. Et les mesures d’angle de contact confirme que les 
liaisons Ga-Cl obtenues après ce traitement rendent la surface du GaAs hydrophobique ce qui 
assure une stabilité de la surface. 
La bonne compréhension de ce nettoyage a permis de développer ainsi une autre méthode afin 
de passiver le GaAs d’orientation (111)A. Cette orientation est définie par une couche 
surfacique d’atomes de Ga ayant chacun une liaison pendante. L’idée est de réduire ces 
liaisons pendantes en formant des liaisons Ga-Cl en surface. Lu et al.[58] utilisent leur propre 
nettoyage développé dans la référence [55] puis utilisent une solution d’HCl aqueux à 10%. 
Après ce procédé, une augmentation de l’intensité des pics de photoluminescence attribuée 
aux excitons liés et aux électrons liés à des accepteurs (en particulier le carbone) est obtenue. 
Selon les auteurs, cette augmentation peut être due à la réduction des centres de 
recombinaison non radiatifs en surface et à l’élimination de la couche d’oxyde. Cette 
hypothèse est confirmée par des mesures SPV (Surface Photovoltage) faites avant et après 
traitement affirmant que la vitesse de recombinaison de surface est réduite d’un facteur deux 
après traitement.  
1.II.4. Passivation du GaAs(100) par une couche polymérisée par plasma  
1.II.4.1 Plasma du polytétrafluoroéthylène (PTFE, formule (C2F4)n) 
Les propriétés du polytétrafluoroéthylène (PTFE, formule (C2F4)n) telles que l’hydrophobicité 
et l’excellente inertie chimique font de ce polymère un bon candidat pour passiver la surface 
de GaAs(100). Zhang et al.[59] choisissent la pulvérisation cathodique d’une cible de PTFE 
en utilisant un magnétron à radiofréquence de 13.56 MHz à une puissance de 350 W pour 
déposer une couche mince de PTFE à la surface du GaAs(100). Ils font une comparaison entre 
un échantillon de GaAs(100) passivé par une couche mince de PTFE d’épaisseur 4 nm et un 
autre nettoyé par une solution HCl de concentration volumique de 37 % dans différents 
milieux tels que l’air, l’eau et l’eau oxygénée. Après l’exposition à l’air de l’échantillon GaAs 
passivé par la couche mince de PTFE pendant 220 heures, les mesures XPS confirment 
l’absence d’oxydes de gallium et d’arsenic en surface. L’angle de contact entre la surface de 
GaAs et l’eau conserve la valeur 103° après 10 jours d’exposition à l’air. Par contre, pour le 
GaAs traité par HCl cette valeur est de 65° et la surface est oxydée. Ainsi, cette technique de 
passivation protège la surface de GaAs(100) de l’environnement humide en créant une 
barrière hydrofuge limitant l’oxydation à l’air pour quelques jours.   
1.II.4.2 Plasma du thiophène C4H4S et plasma du bis(méthylthio)méthane C3H8S2   
Au cours de ce processus, les substrats de GaAs(100) sont d’abord nettoyés à l’acide 
sulfurique dilué dans de l’eau et de l’eau oxygénée. Ensuite, une couche de polythiophène 
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d’épaisseur comprise entre 300 et 400 Å est déposée sur la surface par polymérisation du 
thiophène C4H4S à l’aide d’un plasma dans un réacteur à couplage capacitif. En complétant la 
structure métal-isolant-semi-conducteur (MIS) telle que (Ag or Pd)/GaAs/Ni-Ge-Au, Rao et 
al.[60] ont réalisé des mesures de courant induit par faisceau d’électrons (EBIC) dans un 
microscope électronique à balayage. Ces mesures renseignent sur la vitesse de recombinaison 
en surface du GaAs, les auteurs ont alors observé une diminution de 28100 m/s à 1230 m/s 
avant et après le dépôt de la couche de polythiophène. De plus, cette couche a permis de 
diminuer la hauteur de barrière de cette structure MIS déterminée par des mesures de 
capacité-tension de 0.8 à 0.3 eV. Ces résultats appuient l’idée que la surface du GaAs (100) 
est passivée par les polymères de thiophène. 
Yang et al.[61] ont choisi le même principe basé sur des polymères. Ils ont déposé sur la 
surface du GaAs, une couche mince de polymère contenant du sulfure par polymérisation par 
plasma radiofréquence du bis(méthylthio)méthane C3H8S2. Cette couche donne une stabilité 
chimique à la surface du GaAs pendant 2 mois à l’air sans changer la rugosité de la surface. 
De plus, elle permet d’augmenter le signal de photoluminescence d’un facteur deux.  
Dans le paragraphe suivant, nous détaillerons les techniques de passivation par nitruration qui 
sont plus liées à l’étude faite dans cette mémoire par rapport aux techniques de passivation 
déjà citées.  
1.II.5. Passivation du GaAs(100) par nitruration 
La nitruration est une méthode pour stabiliser chimiquement et thermiquement la surface des 
matériaux. Elle consiste à former des liaisons entre les atomes du matériau et les atomes 
d’azote. Dans le cas des métaux tels que les aciers inoxydables, la nitruration augmente leurs 
duretés superficielles et améliore leurs résistances contre la corrosion en modifiant la 
composition chimique en surface[62]. Au niveau des semi-conducteurs III-V, les nitrures du 
groupe III sont des composés chimiques stables qui peuvent servir à la passivation de surface 
en formant des liaisons III-N.   
Des procédés de passivation à l’azote ont été développés pour plusieurs objectifs. Parmi ces 
objectifs, il y a la passivation de la surface du GaAs, la formation d’une couche isolante afin 
de fabriquer une diode de type MIS (Metal Insulator Semiconductor) ou la réalisation de 
transistors à effet de champ. La nitruration du GaAs peut être réalisées par plusieurs processus 
de nitruration (plasma, thermique, chimisorption) en utilisant différentes sources d’azote telles 
que la vapeur de dimethylhydrazine (N2H2(CH3)2)[63], les gaz de N2, NH3, N2-H2[64][65] et 
les solutions comme l’hydrazine (N2H2)[66] et l’hydrazine au sulfure[67][68]. Plusieurs 
méthodes sont capables de produire des espèces d’azote radicalaire ou d’azote ionique. Elles 
sont différentes par la manière dont les molécules azotées sont brisées. Parmi ces méthodes, 
nous pouvons citer l’utilisation simultanée d’un flux de gaz de NH3 et d’une source 
d’excitation telle qu’un faisceau d’électrons[69] ou d’un laser[70], l’utilisation directe d’un 
faisceau d’ions de N2
+
[71]. Egalement, un filament de tungstène chauffé à une haute 
température d’environ 2100°C[72] ou un catalyseur de métaux alcalins comme le rubidium 
(Rb)[73] peuvent être utilisés pour activer les molécules N2. Ainsi, la nitruration du GaAs ne 
repose pas sur une technique unique. Elle dépend du processus, de la source d’azote utilisée et 
des paramètres expérimentaux fixés.  
Les procédés de nitruration cités ci-dessus peuvent être divisés en deux catégories, soit par 
voie humide, soit par voie sèche. La nitruration par voie humide est basée sur la chimisorption 
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d’atomes d’azote provenant de solutions aqueuses ou sur la formation d’une couche de 
polymère en surface[74][75]. Citons en exemple la nitruration par hydrazine qui est le 
procédé de nitruration humide le plus développé ou la nitruration par l’ammoniaque 
liquide[76][77] qui n’est pas très performante (cette technique ne sera pas décrite ici). La 
nitruration par voie sèche est basée sur des flux gazeux afin d’élaborer une couche mince de 
GaN de quelques nanomètres à la surface du GaAs. Les procédés de nitruration sèche sont la 
nitruration thermique, la nitruration à l’aide d’ions azote, la nitruration assistée par photons, la 
nitruration assistée par électrons et la nitruration par plasma.  
Pour chacun de ces procédés de fabrication, nous présenterons le principe de fonctionnement, 
les caractéristiques de la couche du GaN élaborée en fonction des conditions expérimentales 
et l’effet de cette couche au niveau des propriétés électroniques et optoélectroniques du GaAs 
après nitruration.   
1.II.5.1 Nitruration humide par l’hydrazine    
Nous rappelons que la nitruration humide est basée sur la chimisorption des atomes d’azote 
dans une solution liquide. Berkovits et al.[67] ont mis au point une procédure de nitruration 
du GaAs par trempage dans une solution d’hydrazine. Ils ont choisi une solution aqueuse 
d’hydrazine à laquelle ils ajoutent différentes quantités d’une solution alcaline de sulfure de 
sodium (Na2S) pour éliminer la couche d’oxyde et les atomes d’arsenic à la surface rendant 
ainsi la surface riche gallium. En diminuant la valeur du pH et la concentration du Na2S, les 
espèces nucléophiles contenant l’azote sont préférentiellement liées aux atomes de Ga. Ainsi, 
des liaisons Ga-N sont formées à la surface. Pour identifier l’effet de cette couche nitrurée, les 
auteurs montrent que l’intensité de photoluminescence du GaAs augmente d’un facteur 7 
après la nitruration. Cela prouve que la couche de nitrure crée un effet de passivation 
électronique de la surface du GaAs.  
Mais après quelques années, des mesures XPS et des spectres ellipsométriques sur des 
échantillons de GaAs (100) nitrurés par la même solution sont présentées dans une nouvelle 
étude[78]. L’épaisseur de la couche nitrurée est déterminée par ellipsométrie. Elle est très fine 
ayant une valeur de 12 Å. Notons que les échantillons GaAs sont rincés dans de l’eau 
désionisée et séchés dans l’air après cette nitruration humide. Ainsi, une contamination 
importante de la surface principalement de l’oxygène est détectée dans le spectre XPS de 
l’échantillon nitruré. Les auteurs expliquent que cela vient de l’adsorption des oxydes de 
carbone et de l’oxydation de la surface du GaAs nitruré lors de l’exposition à l’air. Ainsi, 
nous pouvons constater que cette nitruration du GaAs par l’hydrazine n’est pas suffisante pour 
protéger la surface contre l’oxydation par l’exposition à l’air.  
B. Berkovits et al.[79] ont également étudié la composition chimique des substrats 
GaAs(111)A et GaAs(111)B nitrurés par la solution d’hydrazine sulfurée par deux 
spectroscopies électroniques synchrotron radiation X-ray photoemission spectroscopy  (SR-
XPS) et Auger Electron Spectroscopy (AES). En utilisant cette solution, les atomes d’As de la 
surface GaAs(111)B sont remplacées par des atomes d’azote formant ainsi une monocouche 
de GaN(111). Par contre, pour la surface GaAs(111)A, une couche de sulfure est formée en 
surface par la chimisorption des atomes de soufre en surface. Ces deux couches formées sont 
recouvertes par une couche physisorbée constituée principalement d’arsenic et de soufre. Par 
conséquence, la nitruration par une solution aqueuse d’hydrazine sulfurée n’est pas 
reproductible en modifiant les orientations de la surface du GaAs.     
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1.II.5.2 Nitruration thermique 
Le principe de la nitruration thermique consiste à chauffer le substrat du GaAs et ensuite 
introduire le gaz contenant des atomes d’azote. La nitruration du GaAs commence dès que les 
molécules chimisorbées de ce gaz sont dissociées à la surface du GaAs. Généralement les gaz 
utilisés sont l’ammoniaque NH3[80], le diazote N2[81] ou un mélange des deux[82].  
Dans l’étude de C. Huh et al.[80], les substrats de GaAs sont nitrurés par du NH3 à une 
température entre 400 et 736°C, et sont contrôlés par des mesures XPS et des images Atomic 
Force Micsoscopy (AFM). L’évolution du pic de N1s permet aux auteurs d’en déduire que la 
décomposition des molécules NH3 chimisorbées à la surface se fait aux alentours de 550°C. 
Les images AFM combinées avec les mesures XPS indiquent la formation d’îlots de GaN 
elliptiques allongés suivant la direction [011] pour relaxer la contrainte de traction dans la 
direction [01̅1] et l’absence de liaisons As-N. Les images AFM montrent aussi une 
diminution de la rugosité de la surface en augmentant la température au-delà de 700°C. Cette 
diminution est attribuée à l’incorporation des atomes d’azote actifs formant avec le gallium 
métallique des composants de GaN dans la couche nitrurée à 720°C. Ainsi la nitruration 
thermique du GaAs en utilisant de l’ammoniaque nécessite une température du substrat 
élevée, supérieure ou égale à 700°C.  
Contrairement, dans le cas du N2[81], les échantillons de GaAs sont chauffés à une 
température plus petite entre 450 et 530°C. Un cliché RHEED (Reflection High Energy 
Electron Diffraction) pour un échantillon nitruré pendant 110 min à 510°C laisse apparaître 
une rugosité et un facettage important de la surface. À 480°C, la surface du GaAs est couverte 
par une couche de GaN amorphe et/ou des granulés polycristallins. D’après les auteurs, c’est 
la désorption des atomes d’As à 510 °C qui cause cette rugosité et la formation de facettes 
avant même que les atomes N couvrent la surface entière.     
Gao et al.[82] ont utilisé un mélange gazeux de 90% N2/10% NH3 pour nitrurer le GaAs en 
faisant varier la température entre 150 et 600°C par sauts de 150°C. La nitruration est 
confirmée par XPS avec l’apparition du pic N1s pour TGaAs ≥300°C. Ensuite, l’effet de la 
nitruration du GaAs est étudié électriquement dans un dispositif MOS (Métal Oxide 
Semiconductor) après le dépôt de couches d’oxyde d’hafnium HfO2 et de nitrure de tantale 
TaN. En fait, la nitruration à 600°C entraîne une réduction du courant de fuite et la courbe C-
V (Capacitance-Voltage) présente une capacité d’accumulation saturée, ce qui confirme une 
amélioration de la qualité de l’interface. Après la nitruration, les mesures XPS montrent la 
réduction des oxydes d’arsenic en surface affaiblissant l’incorporation de l’oxygène dans le 
GaAs après le dépôt de couche HfO2. Par conséquence, la surface du GaAs est passivée 
chimiquement par la couche de GaN élaborée.  
1.II.5.3 Nitruration par implantation ionique 
Ce processus repose sur le bombardement de la surface de GaAs par un faisceau d’ion azoté 
Dans la Ref.[71], les auteurs ont utilisé des ions N2
+
 d’énergie 1.2 keV sous une pression de 
5.5×10
-6
 mbar en faisant varier la température entre 25 et 600°C et le temps de nitruration. 
Sous l’effet du bombardement ionique, les contaminations sont enlevées rendant la surface 
riche en Ga. Ces Ga métalliques se recombinent avec les ions azote pour former un film 
mince de nitrure par substitution des atomes d’arsenic par l’azote. Pour T≥450°C, la 
décomposition et la vaporisation de la surface fait diminuer l’incorporation des atomes 
d’azote. Ajoutons que le rapport atomique [N]/[Ga] des signaux XPS en fonction du temps de 
nitruration montrent que ce processus de nitruration est autolimité. Les images AFM de la 
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surface nitrurée montrent que la rugosité augmente en fonction de la température. Les auteurs 
expliquent cette augmentation par la décomposition thermique de la surface GaAs à haute 
température 600°C. Suite à cette décomposition durant la nitruration à T≥450°C, des îlots 
GaAs1-xNx sont formés et leurs tailles augmentent rapidement en fonction du temps de 
nitruration. Ainsi, les ions N2
+
 utilisés dans cette étude ne permettent pas d’avoir une interface 
abrupte entre les couches nitrurées et le substrat GaAs. En effet, la surface du GaAs est 
déstructurée par le bombardement des ions d’azote de haute énergie.  
1.II.5.4 Nitruration assistée par des photons 
Cette technique de nitruration est spécifique dans la manière dont les molécules NH3 sont 
décomposées. Elle est basée sur le refroidissement de la surface du substrat de GaAs, et la 
décomposition d’une couche de NH3 à l’aide de photons. Ruckman et al.[70] ont refroidi le 
substrat GaAs à 80 K et utilisent la radiation synchrotron comme source d’excitation pour 
favoriser la formation d’une couche de nitrure en surface. Les molécules NH3 sont dissociées 
par l’interaction avec les photons pour ensuite réagir avec le substrat GaAs. À partir des pics 
As3d et Ga3d dans les spectres XPS et les spectres de valence, les auteurs confirment la 
formation de liaisons Ga-N, As1-x-Nx, Ga-H et As-H après cette nitruration. C’est la seule 
méthode qui utilise l’état solide de NH3 pour nitrurer le substrat GaAs.  
Une autre étude de nitruration est faite en utilisant le gaz NH3 et un laser émettant des photons 
dans le domaine de l’ultra-violet[83]. Les substrats de GaAs sont refroidis jusqu’à une 
température de 102 K et sont exposés simultanément à un flux de NH3 et aux photons 
d’énergie 6.4 eV pendant 60 min. Les mesures XPS montrent qu’en l’absence de ces photons, 
les molécules gazeuses de NH3 sont juste adsorbées sur la surface. Mais sous irradiation, la 
formation de liaisons Ga-N, Ga-H, NHx (x=1, 2) et/ou As-N est démontrée. Les spectres 
HREELS (High Resolution Energy Electron Loss Spectroscopy) et XPS d’un échantillon 
chauffé à 700 K après nitruration confirment la désorption des espèces NHx et As-N. Pourtant 
les liaisons Ga-N et N-H sont toujours présentes. D’après cette étude, les avantages de la 
nitruration assistée par un laser sont, d’une part, la sélectivité permettant de passiver une zone 
précise du GaAs et, d’autre part, la forte réduction des porteurs de charge observés lors de la 
croissance du GaN utilisant deux sources de gallium et d’azote.  
1.II.5.5 Nitruration assistée par des électrons 
Pareillement à la nitruration assistée par des photons, les surfaces GaAs sont exposées 
simultanément à un flux de NH3 et un flux d’électrons. Dans ce cas encore, sans le flux 
d’électron et même si la température augmente jusqu’à 750 K il n’y a pas de nitruration. 
Plusieurs nitrurations sont effectuées à différentes températures de GaAs et plusieurs flux de 
NH3 et d’électrons d’énergie entre 350 et 3000 eV sont utilisés dans l’étude de Y.-M. Sun et J. 
G. Ekerdt
 
[69]. L’évolution des rapports de pics Auger N/Ga montrent une augmentation non 
linéaire avec une saturation atteinte en fonction du flux de NH3 et en fonction du flux 
d’électrons. Par contre, en augmentant la température du GaAs de 323 à 523 K, le taux de 
nitruration diminue fortement. Cela est lié à la diminution de la dynamique de réaction du 
NH3 en surface du GaAs lors de la nitruration, ce qui montre que cette méthode n’est pas 
thermique. Notons que l’irradiation par des électrons génère des électrons secondaires en 
surface du GaAs. Ces électrons permettent la dissociation électronique de la phase gazeuse 
NH3 contrairement aux électrons incidents ayant des énergies en dehors de la gamme de 
dissociation ces molécules. Les auteurs se basent beaucoup sur les travaux de Zhu et al.[83] 
pour interpréter leurs résultats. Par exemple, le changement de forme du pic Auger N (KLL) 
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après chauffage à 750 K pour un échantillon de GaAs nitruré est attribué à la désorption des 
espèces NHx. Cette méthode est peu utilisée à cause de la difficulté de contrôler la 
composition de la couche élaborée.  
1.II.5.6 Nitruration assistée par une spirale chauffée 
Dans cette méthode de nitruration, une cellule est composée par une spirale de tungstène et 
une ouverture assurant l’arrivée des molécules N2. Cette spirale est localisée proche de 
l’arrivée de N2 et du GaAs. La spirale et le substrat GaAs sont chauffés à 2100 °C et entre 360 
et 645°C respectivement durant la nitruration. Ainsi les molécules de N2 sont décomposées en 
passant à travers la spirale chauffée pour arriver ensuite sur la surface de GaAs. Une série de 
nitruration est réalisée pour plusieurs temps de nitruration et différentes températures (530, 
590, 620, 645 °C). Makimoto et al.[72] déterminent la concentration de l’azote du GaAs 
nitruré en utilisant la spectrométrie de masse à ionisation secondaire (SIMS). À 530°C, la 
concentration de l’azote dans la couche nitrurée varie linéairement en fonction du temps de 
nitruration. Par contre à 620°C, cette concentration commence à saturer. Selon les auteurs, 
cette saturation est due à l’évaporation des molécules N2 de la surface durant la nitruration. Le 
changement de la température du GaAs ne modifie pas cette concentration. Après la 
nitruration à 620 °C pendant 90 min, des clichés RHEED sont effectuées. Ils montrent la 
formation d’une couche de GaN de structure zinc de blende. Les auteurs expliquent que le 
GaN est contraint suivant la direction [110] et relaxé suivant la direction [1̅10]. Cette méthode 
induit la formation d’îlots de GaN comme ceux observés dans la Ref.[80].       
1.II.5.7 Nitruration assistée par le métal alcalin Rb 
Cette méthode consiste à utiliser un catalyseur tel que le rubidium (Rb) pour favoriser la 
nitruration. Au début, la surface de GaAs(110) est couverte par une monocouche de Rb puis 
elle est exposée au gaz N2. Les spectres XPS sont enregistrés en utilisant des photons 
d’énergie 90 eV. Les auteurs considèrent que l’azote est un remplaçant isoélectrique de 
l’arsenic. Alors la formation d’As-N n’est pas favorable. Ils attribuent les composants 
apparaissant dans les pics As3d et Ga3d après nitruration à des nitrures de formule GaAs1-xNx 
de stœchiométrie dépendant des conditions initiales. En augmentant les quantités de Rb et de 
N2 durant la nitruration, des états élevés de nitruration comme GaN1+x sont observés 
contrairement aux autres méthodes de nitruration déjà citées. Selon les auteurs, cette 
observation peut être interpréter par les coordinations élevées des atomes Ga et N (l’azote 
ayant de plus un rayon atomique plus petit que l’atome As) ou par l’augmentation de l’ionicité 
des liaisons Ga-N par rapport aux liaisons Ga-As (l’azote ayant une électronégativité plus 
importante que l’arsenic). Par contre, les atomes Rb sont toujours présents dans la couche 
nitrurée. Ainsi, il est nécessaire d’analyser l’effet de ces atomes sur la couche nitrurée et de 
réaliser une étude sur la passivation de la surface du GaAs par cette couche nitrurée élaborée.  
1.II.5.8 Nitruration par plasma d’azote  
Après avoir présenté toutes ces méthodes de nitruration qui peuvent amener une 
déstructuration de la surface du GaAs, des impuretés dans la couche de GaN créée, instabilité 
de la surface du GaAs nitrurée exposée à l’air, nous présentons dans ce paragraphe la 
nitruration par plasma d’azote. C’est une technique largement utilisée pour passiver la surface 
du GaAs. Elle consiste à créer un plasma à partir d’une source d’azote gazeux et d’une cellule 
d’excitation. Dans la littérature, il existe plusieurs sources d’azote gazeux telles que 
N2[84][85], N2-H2[64][65][86], NH3[80][87][88][89], un mélange de N2 et NH3[90] mais 
aussi différentes méthodes d’excitation telles que l’utilisation des radiofréquences[90][91], 
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des micro-ondes[92] ou d’un courant de décharge entre une cathode et une anode[93]. 
Ajoutons que le substrat de GaAs peut être chauffé entre 25 et 680°C. La couche mince de 
GaN élaborée par cette technique ne peut pas être comparée à celle créé par les techniques 
d’épitaxie dont la croissance de GaN nécessite en plus une source de gallium. 
Losurdo et al.[94] ont étudié la différence engendrée par l’utilisation de différentes 
compositions de plasmas tels que N2:H2, N2:NH3 et N2. La présence d’une quantité faible 
d’hydrogène de 3% dans les plasmas N2:H2, N2:NH3 favorisent la désorption de l’arsenic sous 
forme AsHx induisant une épaisseur de GaN plus élevée en fonction du temps de nitruration. 
Cependant, en augmentant la pression des gaz les auteurs remarquent que cette épaisseur 
baisse. Cette diminution est attribuée à la recombinaison des atomes d’azote et d’hydrogène 
qui devient plus importante à haute pression. Ainsi, pour ces plasmas contenant de 
l’hydrogène, il est important d’optimiser deux paramètres : la quantité d’hydrogène utilisée et 
la pression des gaz. Ces auteurs ont également réalisé un modèle réactionnel servant de base à 
une étude cinétique de la nitruration du GaAs[94], nous verrons que ce modèle peut être 
amélioré en évitant l’utilisation de paramètres empiriques. 
Augelli et al.[65] ont confirmé la passivation chimique du GaAs en détectant une 
augmentation d’un facteur 2.1 de l’émission de photoluminescence pour l’échantillon GaAs 
nitruré par plasma N2-H2. Ils ont obtenu aussi de meilleures caractéristiques électriques pour 
une diode Schottky Au/GaN/GaAs. La hauteur de barrière augmente de 0.852 à 0.995 eV 
entre un GaAs non nitruré et un GaAs recouvert d’une couche de GaN d’épaisseur 40 Å 
respectivement. Cette augmentation est attribuée au transfert de charge entre l’interface 
GaN/GaAs et le GaAs.  
La structure d’une couche de GaN élaborée sur GaAs(100) dépend de la nature du plasma 
créé et de la température du GaAs. Sauvage-Simkin et al.[95] montrent qu’une couche de 
GaN recuit à 600°C réalisée sur GaAs(100) en utilisant un plasma N2 créé par une source 
ECR a une structure cristallisée β-GaN (zinc de Blende). Monier et al.[96] confirment que le 
GaN recuit à 620°C obtenu par un plasma excité par une source à décharge GDS possède une 
structure cubique. Jones et al.[90] utilisent un mélange gazeux de NH3:N2 de rapport 1:10 
pour nitrurer le GaAs (100) chauffé à 680°C pendant 60 min. Ils comparent les structures du 
GaN obtenues avec et sans excitation du mélange gazeux (autrement dit avec ou sans plasma). 
Les mesures de diffraction des rayons X (XRD) montrent que le GaN est polycristallin 
engendrant deux structures cubiques et hexagonales sans l’utilisation du plasma. Tandis que 
lorsque la nitruration est assisté par le plasma de NH3:N2 en conservant les mêmes paramètres 
expérimentaux, le GaN aura une structure purement cubique. Les auteurs ont essayé d’alterner 
entre les deux c’est-à-dire d’allumer et d’éteindre le plasma afin de vérifier s’ils peuvent 
contrôler la structure du GaN, cependant, dès la première utilisation du plasma NH3:N2, la 
phase hexagonale disparaît totalement sans possibilité de pouvoir la faire réapparaître.  
D’autre part un parallèle peut être fait avec la structure du GaN obtenue par la méthode de 
croissance MOCVD (Metalorganic chemical vapor deposition) utilisant l’hydrazine et le 
triméthylgallium Ga(CH3)3 comme sources d’azote et de gallium en chauffant le GaAs(100) à 
600°C pendant 5 secondes est hexagonale[97], phase la plus stable du GaN. En effet, pour un 
temps court de 5 secondes, les molécules de N2H2 sont décomposées à la surface mais les 
atomes d’azote obtenus par cette décomposition n’ont pas assez de temps pour diffuser dans 
le GaAs. Par contre, après 10 min de nitruration, la structure du GaN est purement cubique. 
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Dans ce cas, le temps de traitement est suffisant pour que les atomes d’azote diffusent dans le 
GaAs, la structure du GaN obtenue est maintenant contrainte par le substrat de GaAs ayant 
une structure cubique. Ainsi, dans ce cas la phase cubique est dominante. 
Ainsi nous pouvons constater que la nature de la source d’azote a une grande influence sur la 
structure du GaN obtenue, ce que nous allons développer dans la suite.    
1.II.6. Comparaison entre la nitruration humide et sèche  
Nous trouverons dans la littérature des auteurs[66][67] qui favorisent la nitruration humide 
pour passiver le GaAs en donnant quelques désavantages de la nitruration sèche et vice versa. 
Le désavantage essentiel de la nitruration sèche est l’endommage du réseau cristallin du 
GaAs. En effet, lors d’une implantation ionique, l’énergie des ions N
+ 
et N
2+
 utilisées est entre 
1.1 et 2.5 keV. Ainsi, au début de la nitruration ces ions produisent un effet de bombardement 
qui est responsable de cet endommagement. Notons aussi que cet effet est présent aussi lors 
de la nitruration assistée par des photons ou des électrons.  
Un autre désavantage toujours présent est le grand désaccord de maille à l’interface du 
GaN/GaAs qui est d’environ 20%. Cela est responsable de la génération de défauts 
d’empilement et de lacune. De plus, la structure du GaN obtenue à basse température 
(≤300°C) par nitruration par plasma est amorphe. Par conséquent, cette difficulté d’élaborer 
une couche de GaN cristalline et bien ordonnée sur GaAs par les nitrurations sèches est 
considérée comme un point faible de ces méthodes.  
Ainsi du point de vue de ces auteurs, ces désavantages font que la nitruration humide est 
meilleure que la nitruration sèche pour passiver la surface de GaAs. Cependant, en lisant les 
références sur lesquelles les auteurs se basent, nous remarquons que les puissances des 
sources de nitruration par plasma sont très grandes, souvent supérieures ou égales à 200 W. 
Par suite, il est très important de savoir si ces désavantages sont toujours présents lors de la 
nitruration par des sources de faible puissance, inférieure à 50 W, comme utilisées dans notre 
travail. Des éléments de réponses ont été donnés par Monier et al.[96], et nous allons essayer 
dans cette mémoire de démontrer que l’utilisation de sources de faible énergie permet 
d’obtenir des couches de GaN sur GaAs(100) de bonne qualité. 
Pour finir, nous avons choisir la nitruration par plasma N2 comme méthode de nitruration pour 
passiver la surface du GaAs pour plusieurs raisons. Cette méthode nous permette de contrôler 
les paramètres expérimentaux assurant une reproductibilité importante de la nitruration par 
rapport à la nitruration humide. Elle assure l’élaboration d’une couche de GaN propre sans 
résidus qui peuvent être présent en utilisant autres méthodes. Elle peut être aussi installée dans 
un environnement de vide poussé ce qui permette de faire des opérations postérieures de 
fabrication de dispositifs optoélectroniques.  
Conclusion 
Au cours de ce premier chapitre, nous avons décrit le matériau arséniure de gallium (GaAs), 
ses propriétés intéressantes, ses apports technologiques dans différentes domaines. Nous 
avons détaillé les différents types de passivation qui varient par le choix de l’élément 
passivant (souffre, hydrogène, azote, polymère PTFE (C2F4)n ou C3H8S2)), par les phénomènes 
produits polymérisation, chimisorption, ainsi que les étapes suivies propres à chaque 
passivation. Certaines études étaient orientées vers la compréhension du processus de 
passivation et autres vers l’intérêt et l’effet de la passivation sur les propriétés électriques, 
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optiques et structurales des dispositifs à base de GaAs (diode MIS, condensateur MOS, 
transistor à effet de champ). Une grande partie sur la passivation par nitruration a été 
largement développée. Nous avons vu que cette passivation dépend d’une variété de 
paramètres tels que la température, l’orientation du substrat GaAs, la nature du plasma (N2, 
N2H2, NH3, ou un mélange), la source d’excitation, les processus mis en jeu (chimisorption, 
thermique, implantation ionique, greffage moléculaire). Ces paramètres influencent la qualité 
cristalline de la couche de GaN créée (rugosité de la surface, défauts à l’interface, 
dislocations, sites vacants), la cinétique de croissance et la composition atomique de cette 
couche. L’étude de ces caractéristiques et la compréhension des premiers stades de la 
nitruration vont être les clés de l’optimisation et du contrôle du processus de nitruration pour 
tendre vers une meilleure passivation de la surface du GaAs et vers l’amélioration des 
rendements optiques et électriques des dispositifs à base de ce semi-conducteur.  
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Chapitre 2 Etude in-situ de la nitruration par 
plasma N2  
 
Nous présenterons en début de ce chapitre les procédés expérimentaux utilisées pour élaborer 
des couches minces de GaN à la surface du GaAs(100). Nous commencerons par la 
préparation de la surface du GaAs basée sur un nettoyage chimique employé pour éliminer les 
contaminations en surface tels que les oxydes et le carbone essentiellement (élimination de la 
couche d’oxyde natif) et la reconstruction de la surface du GaAs observée par diffraction des 
électrons lents (LEED). Ensuite, nous résumerons les conditions expérimentales utilisées pour 
la nitruration autrement dit les paramètres tels que la température, la pression, le temps de 
nitruration et la nature du plasma. Par la suite, nous établirons une étude phénoménologique 
de la nitruration. Cette étude repose sur : 
- des mesures AR-XPS (Angle Resolved X-ray Photoelectron Spectroscopy) qui nous 
permettront d’identifier les différentes liaisons formées après la nitruration,  
- des simulations basées sur la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT) qui nous 
permettront de déterminer les énergies potentielles des atomes d’azote et d’arsenic dans deux 
supercellules GaAs et GaN/GaAs,  
- ainsi qu’un modèle raffiné des signaux XPS nous permettant d’estimer l’épaisseur et la 
composition de la couche nitrurée. 
Les résultats obtenus nous conduiront à définir trois étapes du processus de nitruration. Nous 
finaliserons notre étude par la construction d’un nouveau modèle cinétique décrivant la quasi-
saturation de l’épaisseur de la couche nitrurée en fonction du temps de nitruration.  
2.I. Préparation des surfaces 
2.I.1 Nettoyage chimique du GaAs 
Les substrats de GaAs utilisés dans ce travail proviennent de wafers commerciaux, élaborés 
par tirage Czochralski, et découpés suivant une orientation choisie. Ils ont une forme 
circulaire, polis d’un côté, d’épaisseur 400 µm et de diamètre deux pouces (~50 mm) avec une 
concentration de dopage de l’ordre de 4.9×10
15
 cm
-3
. Ils sont conservés dans une boîte mise à 
l’air et donc ne sont pas protégés de l’environnement. Ainsi, ces substrats sont contaminés par 
une couche d’oxyde natif en surface non stable induisant une densité d’état de surface élevé 
qui entraîne l’encrage du niveau de Fermi. Pour nettoyer ces surfaces, un procédé consiste à 
bombarder la surface par des ions argon (Ar
+
) afin de décaper la surface en éliminant les 
contaminants du type oxygène et carbone. Mais nous savons que ce bombardement ionique, 
même de faible énergie, va créer des dommages structuraux[1][2] et des défauts à la surface 
du GaAs[3][4]. Ainsi, nous avons décidé de remplacer ce procédé par un autre plus doux, 
c’est-à-dire induisant moins de défauts. C’est un procédé chimique à base d’une solution 
principale d’HCl-isopropanol (HCl-iPA) développé par Tereshchenko et al.[5] que nous 
détaillerons dans le paragraphe suivant. Puis nous présenterons les différentes étapes pour 
obtenir une surface propre de GaAs.  
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2.I.1.1 Préparation d’une solution d’HCl-iPA 
Un schéma présenté dans la figure 2.1 résume le procédé de préparation de la solution HCl-
iPA. La première étape sera de placer du gel de silice. Ensuite nous plaçons deux béchers 
remplis de 300 et 100 ml d’acide chlorhydrique (HCl) en phase aqueuse à 38% et 
d’isopropanol respectivement pendant 48 heures. 
 
Figure 2.1 Schématisation de préparation de la solution d’HCl-iPA. 
Pendant ce temps, l’HCl s’évapore et est absorbé par l’isopropanol, la vapeur d’eau étant 
absorbée par le gel de silicate de 2 à 5 mm de rayon. Ainsi, ce procédé nous donne environ 
100 ml d’HCl-iPA utilisé pour le nettoyage de la surface du GaAs.  
2.I.1.2 Processus de nettoyage  
Après clivage du wafer de GaAs, un échantillon de surface environ 1 cm
2
 est préalablement 
rincé dans un bécher d’acétone pour enlever les résidus produits par le clivage. Le processus 
de nettoyage chimique de la surface du GaAs est basé sur quatre étapes schématisées sur la 
figure 2.2. 
 
Figure 2.2 Processus de nettoyage chimique d’un substrat de GaAs. 
En premier, cet échantillon est trempé dans 50 ml de solution d’HCl-iPA pendant 2 minutes et 
30 secondes à l’obscurité (1), puis l’échantillon est rincé dans deux béchers différents de 50 
ml d’isopropanol (2). Par la suite, il est transféré directement dans la chambre d’introduction 
d’un bâti ultra-vide. Le temps d’introduction est très important t < 2min pour éviter la 
réoxydation de la surface à l’air. L’échantillon reste dans cette chambre pompée à 10
-5
 Pa 
pendant un temps suffisant pour le séchage (12h) (3). La dernière étape consiste à chauffer 
l’échantillon dans la chambre de préparation à 530°C pendant 10 minutes (4) pour avoir une 
surface riche gallium et pour assurer la désorption des molécules réadsorbées après le rinçage 
dans l’HCl-iPA. Durant l’augmentation de la température du chauffage, la pression de la 
chambre fluctue entre 10
-7 
et 2.10
-6
 Pa.  
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2.I.1.3 Analyses spectroscopie XPS et diffraction LEED 
Des mesures XPS sont réalisées après le processus de nettoyage afin de vérifier que la surface 
du GaAs est propre. La figure 2.3 montre les spectres XPS d’un échantillon GaAs avant et 
après le nettoyage par l’HCl-iPA et après chauffage à 530°C. 
 
Figure 2.3 Spectres XPS d’un échantillon de GaAs avant nettoyage (bleu), après nettoyage 
par l’HCl-iPA (rouge), après nettoyage par l’HCl-iPA puis chauffé à 530°C (vert). 
Après le nettoyage chimique par l’HCl-iPA, l’intensité du pic O1s décroit de manière 
significative mais c’est après le chauffage à 530°C pendant 10 min que le pic O1s disparaît 
complètement.    
 
Figure 2.4 Pics As3d (gauche) et Ga3d (droite) du GaAs avant nettoyage ((a), (b)), après 
nettoyage par l’HCl-iPA ((c), (d)), après nettoyage par l’HCl-iPA et chauffé à 530°C ((e), (f)).    
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Afin d’avoir plus de renseignements sur les liaisons chimiques présentes à la surface du 
GaAs, nous avons décomposé les pics As3d et Ga3d avant le nettoyage (figures 2.4 ((a), (b)), 
après le nettoyage par l’HCl-iPA (figures 2.4 ((c), (d)) et après le chauffage à 530°C (figures 
2.4 ((e), (f)). Nous constatons que la solution d’HCl-iPA élimine les états d’oxyde d’arsenic 
(As2O3 et As2O5) et une grande partie de l’oxyde de gallium (Ga2O3) et fait apparaître une 
quantité d’arsenic libre (As
0
) en surface du GaAs. Cependant, après le recuit à 530°C, l’As
0 
et 
la proportion restante de Ga2O3 sont finalement désorbés.  
 
Figure 2.5 Clichés LEED montrant la reconstruction (4×1) de la surface du GaAs après 
nettoyage chimique et recuit à 530°C. 
Sur la figure 2.5, nous présentons le cliché LEED obtenu à une énergie des électrons incidents 
de 60 eV montrant la structuration de la surface du GaAs après chauffage à 530°C. Ce cliché 
montre une reconstruction (4×1) de la surface du GaAs riche gallium[5]. Cette reconstruction 
peut être modifiée en changeant la valeur du chauffage comme le montre la référence[5].  
Dans la référence[6], les auteurs  montrent la formation des «pits» à la surface du GaAs après 
un chauffage à 530°C pendant 30 à 60 min. Ils expliquent que c’est dû à la désorption des 
oxydes d’arsenic. Nous avons vérifié par des images MEB de la surface que ces « pits » ne 
sont pas formés dans notre cas car nous avions ôté la grande partie de l’oxyde de surface par 
nettoyage chimique. 
Ainsi, toutes les surfaces de GaAs qui seront nitrurés au cours de ce travail possèdent la même 
reconstruction de surface puisque le procédé de nettoyage chimique ne change pas.     
2.I.2 Paramètres de nitruration par plasma N2 à l’aide de deux sources ECR et GDS  
Tous les échantillons de GaAs ont subi le nettoyage chimique détaillé dans le paragraphe 
précédent. À l’Institut Pascal, l’équipe « Surfaces et interfaces » possède deux sources plasma 
N2 différentes : une source MPS-ECR (Mini Plasma Source-Electron Cyclotron Resonance) et 
une source à décharge GDS (Glow Discharge Source). Ces deux sources sont implantées dans 
la chambre de préparation du bâti ultra-vide. Le mode de fonctionnement de ces deux sources 
est détaillé dans l’Annexe 1. Elles ont une puissance inférieure à 45 W. Cette valeur est très 
faible par rapport à la puissance des sources utilisées dans la littérature compris entre 100 et 
300 W[7][8][9][10].   
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Nous rappelons que la différence essentielle entre ces deux sources est la composition du flux 
d’azote produit. La source MPS-ECR est utilisée en mode atomique, cela implique que seuls 
les atomes d’azote radicalaires arrivent à la surface du GaAs. Tandis que la source GDS 
produit un flux d’azote constitué en majorité par des ions azote (N
+
, N
2+
). C’est pourquoi la 
densité de courant mesurée en surface du GaAs durant la nitruration par la GDS (1 µA/cm
2
) 
est 100 fois supérieure à celle mesurée durant la nitruration par l’ECR (10 nA/cm
2
). Notons 
que ces densités restent toutefois très faibles. En effet, le flux d’azote actif atteint la surface 
du GaAs seulement grâce à une différence de pression entre le plasma et la chambre de 
préparation. Le flux d’azote arrive au substrat GaAs dans la direction normale à la surface.  
Afin d’étudier l’impact de la température du substrat sur le processus de nitruration, nous 
avons nitrurés plusieurs échantillons à différentes températures : 25, 200, 300 et 500°C. Le 
tableau 2.1 résume les paramètres expérimentaux utilisés pour une première série de cinq 
échantillons nitrurés par l’ECR à une même pression 10
-2
 Pa en variant la température et le 
temps de nitruration. 
Echantillon 
Température du substrat 
GaAs (°C) 
Temps de nitruration  
(min) 
E1 25 180 
E1a 25 180 + recuit 500°C (60min) 
E2 200 360 
E3 300 360 
E4 500 480 
 
Tableau  2.1 Paramètres expérimentaux pour cinq échantillons différents élaborés par l’ECR 
à P=10
-2
 Pa pour plusieurs températures et différents temps de nitruration.  
Cinq séries d’échantillons sont élaborée à l’aide des deux sources ECR et GDS à T=500°C, à 
trois pressions différentes 10
-2
, 2.5×10
-3 
et 4×10
-2
 Pa et plusieurs temps de nitruration. Les 
différents paramètres expérimentaux de ces séries sont présentés dans le tableau 2.2. 
Orientation  Source 
Pression  
(Pa) 
Temps de nitruration (min) 
(100)  ECR 10
-2
 [10; 30; 60; 90; 150; 240; 360 ; 480] 
(100) ECR 2.5×10
-3
 [10; 30; 60; 90; 120; 180; 360] 
(100) GDS 4×10
-2
 [5; 10; 15; 20; 30; 60; 120; 240] 
(100) GDS 10
-2
 [5; 20; 60; 90; 240] 
(110) GDS 10
-2
 [5; 10; 20; 30; 60; 120; 240] 
 
Tableau  2.2 Paramètres expérimentaux pour cinq séries élaborées à 500°C par les deux 
sources l’ECR et la GDS pour deux pressions différentes et plusieurs temps de nitruration.  
Nous avons de plus réalisé la nitruration d’une surface de GaAs (110) élaborée avec la GDS à 
10
-2
 Pa afin de comparer deux orientations cristallographiques différentes et d’étudier son 
influence sur le processus de nitruration. Après nettoyage, aucune reconstruction de la surface 
du GaAs (110) n’est détectée. Ainsi, le changement de ces paramètres consiste à identifier les 
différentes étapes de ce procédé de nitruration et d’étudier la cinétique de croissance des 
couches nitrurées sur le GaAs. 
Après chaque temps de nitruration, des mesures AR-XPS (Angle Resolved X-ray 
Photoelectron Spectroscopy) sont réalisées pour examiner l’environnement chimique des 
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atomes de Ga, d’As et de N dans l’hétérostructure GaN/GaAs, autrement dit pour identifier 
les différentes liaisons établies entre ces atomes. Ainsi dans le paragraphe suivant, nous 
présenterons les spectres AR-XPS obtenus pour les échantillons qui sont présentés dans ces 
deux tableaux précédents et la stratégie de décomposition des pics As3d, Ga3d, N1s et O1s.    
2.II. Etude phénoménologie de la nitruration  
Après chaque nitruration réalisée dans la chambre de préparation, les échantillons sont 
transférés dans la chambre d’analyse où les mesures AR-XPS (Angle Resolved-X-ray 
Photoelectron Spectrocopy) sont effectuées. Nous rappelons que cette chambre est équipée 
d’une source de rayons X à double anode (Mg ou Al) et d’un analyseur hémisphérique (HSA) 
qui sont séparés par un angle de 55°. Pour nos mesures nous utilisons une énergie d’excitation 
de 1253.6 eV (MgKα) afin d’éviter les pics Auger du Ga surtout celui de L2M45M45 ayant 
presque la même position en énergie de liaison que le pic N1s. Ajoutons que la constante 
d’énergie de passage de notre analyseur est fixée à 20 eV assurant une résolution spectrale de 
0.5 eV.  
En général, en utilisant la technique XPS de manière non-destructive, le profil en profondeur 
d’un matériau est obtenu par deux méthodes différentes permettant toutes les deux la 
modification de la profondeur d’analyse. La première consiste à faire varier l’énergie des 
rayons X envoyés à la surface de l’échantillon ce qui est possible seulement grâce au faisceau 
produit par un accélérateur synchrotron. Par contre, la deuxième méthode conserve la même 
énergie des rayons X en changeant l’angle d’extraction des électrons (angle entre l’axe de 
l’analyseur et la normale à la surface). Dans notre cas, c’est cette dernière configuration que 
l’on utilise pour établir une étude en profondeur de nos hétérostructures. En effet, nos mesures 
AR-XPS sont obtenues en variant l’angle θ entre l’axe de l’analyseur et la normale de 
l’échantillon par pas de 15° de 0° à 60°.  
 
Figure 2.6 Schématisation de la profondeur analysée en fonction de l’angle θ. La flèche 
indique les photoélectrons collectés par l’analyseur. 
Dans la figure 2.6,  nous schématisons la variation de la profondeur analysée du substrat en 
fonction de l’angle θ. Nous indiquons par une flèche la direction des photoélectrons collectés 
par l’analyseur. La profondeur d’analyse correspondante à chaque angle θ est égale à 
3.𝜆. cos θ. Cette expression montre que la profondeur d’analyse diminue en augmentant 
l’angle θ.  
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2.II.1 Analyses par AR-XPS 
2.II.1.1 Décomposition des spectres AR-XPS 
Nous avons choisis d’étudier les pics As3d et Ga3d  car les électrons de la couche 3d sont les 
plus influencés par l’environnement chimique. Ainsi, les niveaux de cœur As3d, Ga3d, N1s et 
O1s sont enregistrés avant et après chaque nitruration. Notons que le couplage spin-orbite des 
doublets Ga3d3/2-3d5/2 et As3d3/2-3d5/2 est de 0.45[11] et 0.71eV[12] respectivement. La 
soustraction du niveau de fond pour ces niveaux de cœur est effectuée par une fonction de 
type Shirley. Les pics sont ensuite décomposés par une ou plusieurs composantes (Lorentzien-
Gaussien) selon les environnements chimiques présents sur la surface. La première étape sera 
de décomposer les pics avant nitruration pour déterminer la position en énergie des liaisons 
Ga-As, position qui sera conservée lors de la décomposition des pics après nitruration.  
         
Figure 2.7 Pics Ga3d, As3d et O1s décomposés après nettoyage de la surface GaAs(100). 
En effet, après le nettoyage de la surface du GaAs, les pics Ga3d et As3d sont fittés par une 
seule composante correspondante aux liaisons Ga-As et As-Ga du substrat comme le montre 
la figure 2.7. Elle est positionnée à une  énergie de 19.0 et 41.0 eV avec une largeur à mi-
hauteur FWHM (Full Width Half Maximum) de 1.02 et 1.06 eV dans les spectres Ga3d et 
As3d respectivement. L’absence du signal O1s de l’oxygène montre encore une fois que la 
surface du GaAs est bien nettoyée.  
La décomposition de ces deux pics après la nitruration est présentée sur la figure 2.8 pour les 
échantillons E1, E1a, E2, E3 et E4 dont les paramètres expérimentaux d’élaboration sont 
résumés dans le tableau 2.1. Nous rappelons que le paramètre étudié dans cette partie est la 
température de nitruration, gardant à chaque nitruration le même flux d’azote radicalaire 
arrivant à la surface provenant de la source ECR. Ajoutons aussi que nous avons choisi de 
présenter les spectres pris avec un angle θ de 60° pour montrer les différentes composantes 
intégrées dans les pics As3d révélant la composition de de l’extrême surface des échantillons 
analysés.  
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Figure 2.8 Décomposition des pics (a) Ga3d, (b) As3d et (c) N1s obtenus avec θ=60° pour les 
échantillons nitrurés à différentes températures de nitruration présentés dans le tableau 2.1. 
Le pic Ga3d présenté dans la figure 2.8(a) est décomposé en trois composantes quelle que soit 
la température de nitruration. La première est celle déjà trouvée avant nitruration à 19.0 eV 
liés aux liaisons Ga-As présents dans le substrat. La deuxième détectée à 19.6 eV est attribuée 
aux liaisons Ga-N pures formées après la nitruration. La dernière est positionnée à 20.4 eV 
correspondant à des liaisons Ga2O3 et une phase mixte N-Ga-O. Cette phase est obtenue 
lorsque les atomes d’oxygène remplacent quelques atomes d’azote induisant un décalage en 
énergie (1.40 eV) important de la composante correspondante par rapport à celui obtenu (0.60 
eV) pour la composante attribuée aux liaisons Ga-N pure.  
Le pic N1s présenté dans la figure 2.8(c) comporte une autre phase mixte Ga-N-O avec un 
écart de 1.54 eV de la composante positionnée à 397 eV correspondante aux liaisons N-Ga. 
Cette phase peut être expliquée par un remplacement de quelques atomes de gallium par des 
atomes d’oxygène. La présence d’oxygène est due à une pollution provenant de la source 
ECR elle-même. Après plusieurs processus de purification, le pourcentage d’oxygène dans les 
couches de nitrure est réduit de 15 à 6% mais malheureusement ce pourcentage n’atteint pas 
zéro. 
Notons que la composante à 394 eV est liée aux photoélectrons émis de la couche 3p
3/2 
du 
porte échantillon qui est constitué de molybdène (figure 2.8(c)).              
Pour les échantillons nitrurés à T≤300°C, le pic As3d est décomposé par trois composantes 
présentées dans la figure 2.8(b). La composante située à 41.0 eV est attribuée aux liaisons Ga-
As. Une autre composante décalée de cette dernière de 1.5 eV est reliée aux arsenics libres 
notée As
0
. Une troisième composante est détectée à 43.70 eV. Nous avons cherché une 
explication de la présence de cette composante dans la littérature. Certains auteurs trouvent 
que cette composante est liée à la présence de liaisons As-N[11][13] et d’autres expliquent 
que la liaison entre atomes d’arsenic et d’azote est impossible puisque l’azote est un 
remplaçant isoélectrique de l’arsenic[14]. Ajoutons que l’azote et l’arsenic appartiennent à la 
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même colonne du tableau de Mendeleïev. Ainsi, la probabilité de formation des liaisons As-N 
est très faible et même improbable. C’est pourquoi nous avons attribué la troisième 
composante positionnée à 43.7 eV à des atomes d’arsenic libres placés dans un 
environnement riche en azote que nous noterons par As
N
. Ce décalage en énergie important 
par rapport aux liaisons As-Ga peut être expliqué par l’électronégativité de l’atome d’azote 
3.04 supérieur à celle de l’arsenic de 2.18. 
La figure 2.8(a), (c) montre clairement que le changement de la température de nitruration de 
25 à 500°C ne change pas les environnements chimiques du Ga et du N puisque les mêmes 
composantes dans les pics Ga3d et N1s sont toujours présentes. À l’inverse, les deux 
composantes notés As
0
 et As
N
 dans le pic d’As3d disparaissent lorsque la température de 
nitruration atteint la valeur de 500°C (figure 2.8(b), échantillon E4). Cette observation est 
aussi valable lorsque les couches nitrurées à 25°C sont recuites à 500°C pendant 60 min 
(figure 2.8(b), échantillon E1a). Ainsi, nous pouvons en conclure qu’un changement 
environnemental chimique se produit à cette température (500°C).  
La température de nitruration de 500°C ou le recuit à 500°C induit d’une part l’augmentation 
de la diffusion de l’arsenic libre dans la couche nitrurée vers la surface et d’autre part la 
désorption de ces espèces As
0 
une fois arrivées en surface. Les travaux de Zhu et al.[15] 
montrent que la désorption des espèces d’arsenic de la surface est déclenché à partir d’une 
température de 330°C ce qui confirme notre hypothèse. 
 
Figure 2.9 Évolution des composants du pic As3d de l’échantillon d’un échantillon 
GaAs(100) après nitruration à 200°C pendant 360 min par l’ECR en fonction de l’angle de 
détection θ. 
L’étude de l’évolution des pics As3d en fonction de l’angle de détection θ (angle entre l’axe 
de l’analyseur et la normale à la surface de l’échantillon) permet de déterminer le profil en 
profondeur de ces atomes d’arsenic présents dans la couche GaN élaborée. Nous présentons 
dans la figure 2.9 l’évolution du pic As3d pour l’échantillon E2 où la température de 
nitruration utilisée est de 200°C en fonction de l’angle de détection variant entre 0° et 60° par 
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pas de 15°. En passant d’un angle de détection de 0° à 60°, nous remarquons que le rapport 
d’intensité IAs
N
/IGa-As entre le pic As
N
 et le pic attribué aux liaisons Ga-As a augmenté d’un 
facteur 6. Dans le même temps, le rapport d’intensité IAs
0
/IGa-As entre le pic As
0 
et le pic 
attribué aux liaisons Ga-As a augmenté seulement d’un facteur 2. En se basant sur ces 
évolutions, nous pouvons en déduire que les atomes d’arsenic libre As
0
 sont positionnés plus 
en profondeur que les atomes d’arsenic avec un environnement azoté As
N
. Cette observation 
est en bonne accord avec le fait qu’en surface de l’échantillon, la quantité d’azote est plus 
importante due au processus de nitruration. 
2.II.1.2 Schématisation de l’hétérostructure GaNO/GaAs  
Dans ce paragraphe, nous allons schématiser l’hétérostructure GaNO/GaAs afin de calculer 
théoriquement les signaux AR-XPS. Par la suite, les intensités théoriques obtenues nous 
permettrons de déterminer la composition et l’épaisseur de la couche du GaNO élaborée.  
Cette schématisation est basée sur les informations obtenues lors de la décomposition des pics 
AR-XPS Ga3d, As3d, N1s et O1s pour plusieurs nitrurations à différentes températures dont 
les paramètres sont présentés dans le paragraphe précédent.  
 
Figure 2.10 Plusieurs schématisations envisagées pour représenter les structures GaNO/GaAs 
élaborées. 
Notre stratégie est de construire un schéma de l’hétérostructure GaNO/GaAs en accord avec 
les premières observations faites lors de la décomposition des pics. Ensuite, nous établissons 
les équations théoriques représentant l’intensité des signaux XPS des photoélectrons émis par 
les différents éléments Ga, As, N et O situés à des profondeurs variées. Puis, nous intégrons 
ces équations dans un fichier de calcul programmé en langage MATLAB dans lequel les 
rapports des signaux XPS tels que Ga3d/As3d, N1s/As3d, N1s/Ga3d, O1s/Ga3d, As
0
/As-Ga 
et As
N
/As-Ga sont calculés pour toutes les combinaisons possibles des paramètres théoriques 
correspondants au schéma tels que l’épaisseur de la couche et la stœchiométrie des éléments 
et ceci pour tous les angles de détection 0°, 15°, 30°, 45° et 60° utilisés. Les rapports 
d’intensité ainsi calculés sont comparés avec les rapports expérimentaux correspondants en 
tenant compte d’une incertitude inférieure à 20% (incertitude standard pour l’analyse 
quantitative en XPS). Si le calcul correspondant à un schéma ne donne aucun résultat, cela 
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signifie que le schéma choisi ne peut pas représenter l’hétérostructure GaNO/GaAs élaborée 
expérimentalement.  
Nous avons construit 4 schématisations de l’hétérostructure GaNO/GaAs présentées sur la 
figure 2.10. Pour chaque schématisation, nous avons préparé ce fichier de calcul programmé 
comprenant les équations théoriques des signaux XPS et les rapports des signaux XPS 
correspondants. Pour la première schématisation, les rapports N1s/As3d, N1s/Ga3d et As
0
/As-
Ga théoriques sont plus petits que les rapports expérimentaux mais le rapport As
N
/As-Ga 
théorique est plus grand que la valeur expérimentale. Pour la deuxième schématisation, nous 
avons mis deux concentrations exponentielles d’As
0
 et d’As
N
 d’expression exp(-z/b) et exp(z-
d2) respectivement. Le rapport As
0
/As-Ga théorique converge vers la valeur expérimentale. 
Mais les rapports N1s/As3d, N1s/Ga3d théoriques restent inférieurs aux rapports 
expérimentaux et le rapport As
N
/As-Ga théorique devient plus petit que la valeur 
expérimentale. En se basant sur ces résultats, dans la troisième schématisation, nous avons 
choisi d’ajouter une quantité d’azote en surface pour satisfaire notre hypothèse d’atomes d’As 
libre présents dans un environnement azoté (As
N
). Nous avons remarqué que cette 
modification n’a pas augmenté suffisamment ces deux rapports théoriques pour qu’ils tendent 
vers les valeurs expérimentales. Plusieurs essais nous ont permis de converger vers la 
représentation donnée par le schéma 4. 
Trois hypothèses ont été formulées : 
- l’arsenic libre dans un environnement azoté As
N
 est accumulé en surface jusqu’à une 
profondeur 𝑑1. 
- l’épaisseur de la couche GaNxOy est comprise entre d1 et d2. Notons que x et y représentent 
respectivement la stœchiométrie en N et O dans la couche élaborée. La stœchiométrie en 
azote peut dépasser la valeur 1 car sinon les rapports théoriques N1s/Ga3d et N1s/As3d 
restent inférieurs aux rapports expérimentaux correspondants.     
- la concentration en arsenic libre dans la couche GaNxOy suit une loi exponentielle donnée 
par l’Eq.(2.1) représentant le phénomène de diffusion atomique de l’arsenic pendant la 
nitruration.  
𝑐𝐴𝑠0 = exp⁡(
𝑧 − 𝑑2
𝑎
)⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.1) 
À l’aide du langage MATLAB, nous avons développé un code de calcul qui nous a permis 
d’étudier les différents paramètres définis ci-dessus : 𝑎, 𝑑2, 𝑑1, 𝑥 et 𝑦. Les calculs numériques 
ont été obtenus en faisant varier les paramètres (𝑎, 𝑑2, 𝑑1, 𝑥 et 𝑦)⁡par pas de 0.01 dans les 
intervalles 0-4, 0-50 Å, 0-10Å, 1-3 et 0-0.3 respectivement. Pour chaque combinaison de ces 
paramètres, les rapports théoriques sont comparés avec les rapports expérimentaux 
correspondants.  
2.II.1.3 Modélisation des intensités des signaux XPS 
Dans cette partie, nous allons détailler le calcul des signaux AR-XPS. Ces calculs sont basés 
sur la formule empirique décrivant l’intensité du pic de photoélectrons de l’élément A émis à 
une profondeur 𝑧. Cette formule est détaillée dans le paragraphe A2.1 de l’Annexe 2.  
𝐼𝐴 = 𝐹𝐴 ∫ 𝑁𝐴(𝑧). 𝑒𝑥𝑝 (
−𝑧
𝜆𝑖
𝐴(𝐸𝑐). cos 𝜃
)
∞
0
. 𝑑𝑧⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.2) 
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avec 
 𝐹𝐴est le facteur de réponse lié à l’élément A,  
 𝑁𝐴(𝑧) est la densité surfacique en élément A à la profondeur 𝑧 dans le matériau, 
 𝑒𝑥𝑝 (
−𝑧
𝜆𝑖
𝐴(𝐸𝑐).cos𝜃
) est le facteur d’atténuation des photoélectrons traversant l’épaisseur 
𝑧 du matériau 𝑖.  
 𝜃 est l’angle entre la normale à la surface du matériau et l’axe de détection des 
photoélectrons par l’analyseur 
 𝜆𝑖
𝐴(𝐸𝑐) est le libre parcours moyen inélastique des photoélectrons d’énergie cinétique 
𝐸𝑐 émis par l’élément A dans le matériau 𝑖 obtenu par la méthode TPP2M[16]. 
 
En utilisant cette formule, nous pouvons exprimer les différentes intensités théoriques XPS 
pour l’hétérostructure GaNO/GaAs en se basant sur le schéma 4 de la figure 2.10.  
Les intensités XPS calculées pour le Ga et l’As provenant du substrat GaAs sont : 
𝐼𝐺𝑎(𝐺𝑎𝐴𝑠) = 𝐹𝐺𝑎 ∫ 𝑁𝐺𝑎1(𝑧). 𝑒𝑥𝑝 (
−𝑧
𝜆𝐺𝑎𝐴𝑠
𝐺𝑎 . cos 𝜃
) . 𝑑𝑧
∞
𝑑2
⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡𝑎𝑣𝑒𝑐⁡⁡𝑁𝐺𝑎1(𝑧) = 1
= 𝐹𝐺𝑎 . 𝜆𝐺𝑎𝐴𝑠
𝐺𝑎 . 𝑐𝑜𝑠 𝜃 𝑒𝑥𝑝 (
−𝑑2
𝜆𝐺𝑎𝐴𝑠
𝐺𝑎 . 𝑐𝑜𝑠 𝜃
)⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.3) 
𝐼𝐴𝑠(𝐺𝑎𝐴𝑠) = 𝐹𝐴𝑠 ∫ 𝑁𝐴𝑠(𝑧). 𝑒𝑥𝑝 (
−𝑧
𝜆𝐺𝑎𝐴𝑠
𝐴𝑠 . cos 𝜃
) . 𝑑𝑧⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡𝑎𝑣𝑒𝑐⁡⁡𝑁𝐴𝑠1(𝑧) = 1⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡
∞
𝑑2
= 𝐹𝐴𝑠 . 𝜆𝐺𝑎𝐴𝑠
𝐴𝑠 . 𝑐𝑜𝑠 𝜃 𝑒𝑥𝑝 (
−𝑑2
𝜆𝐺𝑎𝐴𝑠
𝐴𝑠 . 𝑐𝑜𝑠 𝜃
)⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.4) 
Les différentes intensités XPS provenant de la couche GaNxOy élaborée sont : 
𝐼𝐺𝑎(𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦) = 𝐹𝐺𝑎 ∫ 𝑁𝐺𝑎2(𝑧). 𝑒𝑥𝑝 (
−𝑧
𝜆𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦
𝐺𝑎 . cos 𝜃
) . 𝑑𝑧⁡⁡⁡⁡𝑎𝑣𝑒𝑐⁡⁡𝑁𝐺𝑎2(𝑧) = 1⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡
𝑑2
𝑑1
=𝐹𝐺𝑎 . 𝜆𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦
𝐺𝑎 . 𝑐𝑜𝑠 𝜃 [𝑒𝑥𝑝 (
−𝑑1
𝜆𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦
𝐺𝑎 . 𝑐𝑜𝑠 𝜃
) − 𝑒𝑥𝑝(
−𝑑2
𝜆𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦
𝐺𝑎 . 𝑐𝑜𝑠 𝜃
)]⁡⁡⁡(2.5) 
𝐼𝑁(𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦) = 𝐹𝑁 ∫ 𝑁𝑁2(𝑧). 𝑒𝑥𝑝 (
−𝑧
𝜆𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦
𝑁 . cos 𝜃
) . 𝑑𝑧⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡𝑎𝑣𝑒𝑐⁡⁡𝑁𝑁2(𝑧) = 𝑥⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡
𝑑2
𝑑1
=𝐹𝑁 . 𝜆𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦
𝑁 . 𝑥. 𝑐𝑜𝑠 𝜃 [𝑒𝑥𝑝 (
−𝑑1
𝜆𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦
𝑁 . 𝑐𝑜𝑠 𝜃
) − 𝑒𝑥𝑝(
−𝑑2
𝜆𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦
𝑁 . 𝑐𝑜𝑠 𝜃
)]⁡(2.6) 
 
L’intensité XPS provenant des atomes d’arsenic libre présents dans la couche GaNxOy 
élaborée s’écrit : 
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𝐼𝐴𝑠0(𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦) = 𝐹𝐴𝑠 ∫ 𝑁𝐴𝑠2(𝑧). 𝑒𝑥𝑝 (
−𝑧
𝜆𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦
𝐴𝑠 . cos 𝜃
) . 𝑑𝑧⁡𝑎𝑣𝑒𝑐⁡𝑁𝐴𝑠2(𝑧) = 𝑒𝑥𝑝⁡(
𝑧 − 𝑑2
𝑎
) ⁡⁡⁡⁡
𝑑2
𝑑1
=
𝐹𝐴𝑠. 𝜆𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦
𝐴𝑠 . 𝑎. 𝑐𝑜𝑠 𝜃
𝜆𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦
𝐴𝑠 . 𝑐𝑜𝑠 𝜃 − 𝑎
[𝑒𝑥𝑝(
−𝑑2
𝜆𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦
𝐴𝑠 . 𝑐𝑜𝑠 𝜃
)
− 𝑒𝑥𝑝(
(𝑑1−𝑑2)
𝑎
−
𝑑1
𝜆𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦
𝐴𝑠 . 𝑐𝑜𝑠 𝜃
)]⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.7) 
𝐼𝑂(𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦) = 𝐹𝑂 ∫ 𝑁𝑂2(𝑧). 𝑒𝑥𝑝 (
−𝑧
𝜆𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦
𝑂 . cos 𝜃
) . 𝑑𝑧⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡𝑎𝑣𝑒𝑐⁡⁡𝑁𝑂2(𝑧) = 𝑦⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡
𝑑2
𝑑1
=𝐹𝑂𝜆𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦
𝑂 . 𝑦. 𝑐𝑜𝑠 𝜃 [𝑒𝑥𝑝 (
−𝑑1
𝜆𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦
𝑂 . 𝑐𝑜𝑠 𝜃
) − 𝑒𝑥𝑝(
−𝑑2
𝜆𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦
𝑂 . 𝑐𝑜𝑠 𝜃
)]⁡⁡⁡(2.8) 
Les intensités XPS provenant des atomes d’arsenic libres dans un environnement azoté As
N
 et 
des atomes d’azote présents en surface sont: 
𝐼𝐴𝑠𝑁(𝐴𝑠
𝑁 + 𝑁)
= 𝐹𝐴𝑠 ∫ 𝑁𝐴𝑠3(𝑧). 𝑒𝑥𝑝 (
−𝑧
𝜆𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦
𝐴𝑠 . cos 𝜃
) . 𝑑𝑧⁡⁡⁡⁡⁡𝑎𝑣𝑒𝑐⁡⁡𝑁𝐴𝑠3(𝑧) = 0.5⁡⁡⁡⁡
𝑑1
0
=𝐹𝐴𝑠. 𝜆𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦
𝐴𝑠 . 0.5. 𝑐𝑜𝑠 𝜃 [1 − 𝑒𝑥𝑝(
−𝑑1
𝜆𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦
𝐴𝑠 . 𝑐𝑜𝑠 𝜃
)]⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.9) 
𝐼𝑁(𝐴𝑠
𝑁 + 𝑁) = 𝐹𝑁 ∫ 𝑁𝑁3(𝑧). 𝑒𝑥𝑝 (
−𝑧
𝜆𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦
𝑁 . cos 𝜃
) . 𝑑𝑧⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡𝑎𝑣𝑒𝑐⁡⁡𝑁𝑁3(𝑧) = 0.5⁡⁡⁡⁡⁡
𝑑1
0
=𝐹𝑁𝜆𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦
𝑁 . 0.5. 𝑐𝑜𝑠 𝜃 [1 − 𝑒𝑥𝑝(
−𝑑1
𝜆𝐺𝑎𝑁𝑥𝑂𝑦
𝑁 . 𝑐𝑜𝑠 𝜃
)]⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.10) 
Nous rappelons que ces intensités sont calculées pour cinq angles de détection notés θ: 0°, 
15°, 30°, 45° et 60°. Le tableau 2.3 montre les valeurs des paramètres utilisés dans les calculs 
tels que le facteur de réponse de chaque élément, les libres parcours moyens des 
photoélectrons émis par les éléments Ga, As, N et O pour les différentes couches définies sur 
le schéma 4 de la figure 2.10 et la densité surfacique correspondant à chaque élément. 
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Couche Elément 
Facteur de 
réponse 
𝐹𝑖 
Libre parcours 
moyen 
𝜆𝑖(Å) 
Densité surfacique 
𝑁𝑖(𝑧) 
GaAs 
Ga 0.0144 26.4 1 
As 0.0241 26 1 
GaNxOy+As
0
 
N 0.0269 17 𝑥 
O 0.0481 15 𝑦 
Ga 0.0144 22.5 1 
As
0
 0.0241 22 𝑒𝑥𝑝((𝑧 − 𝑑2)/𝑎) 
As
N
+N 
As
N
 0.0241 22 0.5 
N 0.0269 17 0.5 
Tableau  2.3 Valeurs des paramètres utilisés dans le fichier de calcul MATLAB.    
Tous les rapports expérimentaux des signaux XPS enregistrés pour chaque échantillon pour 
les cinq angles de détection 0°, 15°, 30°, 45° et 60° sont également renseignés dans le même 
fichier. Un exemple de ces rapports expérimentaux est présenté dans le tableau 2.4 pour 
l’échantillon E2 nitruré à 10
-2
 Pa, à une température de 200°C pendant 6 heures par l’ECR.  
 Rapports des signaux XPS  
  Angle de 
détection 𝜃° 
Ga3d 
/As3d 
N1s 
/As3d 
N1s 
/Ga3d 
As
0
 
/As-Ga 
As
N
 
/As-Ga 
O1s 
/Ga3d 
0 1.03 1.14 1.11 0.22 0.07 0.18 
15 1.04 1.21 1.16 0.22 0.08 0.22 
30 1.08 1.40 1.30 0.26 0.11 0.25 
45 1.18 1.60 1.35 0.33 0.15 0.30 
60 1.35 1.74 1.28 0.48 0.35 0.33 
Tableau  2.4  Rapports des intensités des signaux XPS propres à l’échantillon E2 nitruré à 10
-
2
 Pa, à une température basse T= 200°C pendant 6 heures par l’ECR pour plusieurs angles de 
détection. 
Il est également à noter que pour tous les échantillons, notre fichier de calcul MATLAB ne 
donne qu’une seule combinaison de paramètres (𝑎, 𝑑2, 𝑑1, 𝑥 et 𝑦) pour laquelle les rapports 
des signaux AR-XPS calculés satisfont les rapports expérimentaux. Nous présentons dans le 
tableau 2.5 les résultats de la combinaison des paramètres (𝑎, 𝑑2, 𝑑1, 𝑥 et 𝑦) obtenus pour la 
série d’échantillons E1, E1a, E2, E3 et E4 élaborés à basse pression (10
-2
 Pa) en indiquant la 
température et le temps de nitruration propre à chaque échantillon. Nous remarquons que le 
temps de nitruration est assez long pour atteindre la quasi-saturation du processus de 
nitruration utilisé dans notre étude. Rappelons que la notation E1a représente l’échantillon E1 
après un recuit à 500°C pendant une heure. 
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Echantillon 
Température 
du substrat 
GaAs (°C) 
Temps de 
nitruration  
(min) 
𝑥 𝑦 𝑎 𝑑2(Å) 𝑑1(Å) 
E1 25 180 1.28 0.18 1.44 14.43 1.45 
E2 200 360 1.36 0.16 1.76 15.88 1.66 
E3 300 360 1.31 0.10 2.84 23.03 0.66 
E4 500 480 1.05 0.13 0.02 39.55 0.06 
E1a 
Echantillon E1 recuit à 
500°C pendant 1h 
1 0.21 0.01 14.65 0.05 
Tableau  2.5 Résultats de la combinaison des paramètres (𝑎, 𝑑2, 𝑑1, 𝑥 et 𝑦) obtenus pour la 
série d’échantillons E1, E1a, E2, E3 et E4 élaborés à P=10
-2 
Pa, à différentes températures.  
La comparaison des intensités théoriques et expérimentales nous ont permis de déterminer 
l’épaisseur de différentes couches nitrurées. Nous pouvons voir que l’épaisseur de la couche 
GaNxOy élaborée se situe entre 14 Å et 40 Å, tandis que la couche très fortement azotée 
possède une épaisseur très faible variant de 0 à 1.45⁡Å selon les conditions de nitruration.  
     
Figure 2.11 Variation de la concentration d’arsenic libre (CAs
0 
) par rapport à la profondeur z 
de la couche nitrurée GaNxOy 
Dans la figure 2.11, nous montrons la variation de la concentration d’arsenic libre As
0
 par 
rapport à la profondeur z de la couche nitrurée GaNxOy. Cette figure confirme que la 
concentration d’As
0
 atteint sa saturation à l’interface plus rapidement en diminuant la 
température de nitruration.  
2.II.1.4 Calcul du pourcentage de composition des couches nitrurées 
À partir des résultats obtenus dans le tableau 2.5, nous pouvons calculer les pourcentages 
atomiques moyens de chaque élément présent dans la couche nitrurée en pondérant par 
l’épaisseur de la couche correspondante. 
Notons que la quantité d’arsenic libre totale présente dans la couche de nitrure sera la somme 
de la quantité As
0
 exprimée par l’Eq.(2.1) et la quantité As
N 
présente à la surface qui vaut 0.5. 
De même, la quantité d’azote présente dans la couche de nitrure sera la somme de la valeur 
obtenue 𝑥 et la quantité d’azote présente à la surface qui vaut 0.5. Les pourcentages calculés 
pour chaque échantillon sont résumés dans le tableau 2.6.  
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Nous pouvons observer que le pourcentage d’oxygène est presque constant et vaut autour de 
5% pour toutes les nitrurations (échantillons E1 à E5). Il y a peu de variations de la 
composition de la couche nitrurée en augmentant la température de nitruration de 25 à 200°C. 
La quantité d’arsenic libre est de l’ordre de 7%. Pourtant à une température de nitruration de 
300°C, cette quantité diminue jusqu’à 5% puis s’annule pour une température de nitruration 
de 500°C. De plus, nous pouvons remarquer qu’il existe un excès d’azote par rapport à la 
quantité de Ga présente dans les couches nitrurées à une température inférieure à 500°C. Cet 
excès d’azote peut être expliqué par une énergie cinétique faible des atomes d’azote 
radicalaires induisant une accumulation d’azote dans la couche nitrurée. Pour une température 
de 500°C, les quantités de Ga et de N s’équilibrent, l’arsenic libre ayant disparu. Nous 
remarquons de plus, qu’après un recuit à 500°C de l’échantillon E1, un équilibre est établi 
entre la quantité d’azote et de gallium accompagné par la disparition de l’arsenic libre. Pour 
des températures de l’ordre de 500°C, les atomes d’azote ainsi que les atomes d’arsenic libre 
vont avoir tendance à diffuser dans la couche de nitrure puis se désorber de la surface, 
désorption possible grâce à cette température suffisante pour donner suffisamment d'énergie 
aux atomes. 
 Pourcentage atomique moyen (%)  
Echantillon 
Température du 
substrat GaAs 
(°C) 
Temps de 
nitruration  
(min) 
As Ga N O 
E1 25 180 7 37 49 7 
E2 200 360 7 36 51 6 
E3 300 360 5 39 51 5 
E4 500 480 0 46 48 6 
E1a 
Echantillon E1 recuit à 500°C 
pour 1h 
0 45 45 10 
Tableau  2.6 Pourcentage atomique moyen de chaque élément pour les couches nitrurées. 
Cependant des mesures synchrotrons permettraient d’avoir une résolution plus importante afin 
d’affiner notre modèle en localisant mieux l’arsenic libre dans la couche nitrurée et d’avoir 
plus d’information sur cet excès d’azote en déterminant mieux les environnements chimiques. 
Ces mesures seraient aussi utiles pour approfondir l’étude de l’interface entre la couche 
nitrurée et le GaAs. Une bonne qualité de cet interface c’est à dire une interface abrupte sans 
ou avec peu de défauts amènerait une amélioration des rendements électriques et optiques du 
GaAs nitrurés par rapport au GaAs non traité.  
2.II.2 Etude des couches nitrurés par DFT  
Avant de nous intéresser à la cinétique de croissance de ces couches nitrurées, nous proposons 
une étude théorique des couches nitrurées en faisant appel à la théorie de la fonctionnelle de la 
densité (DFT). Cette théorie est une des méthodes les plus utilisées actuellement pour simuler 
les propriétés de la matière à l’échelle atomique. Elle permet une compréhension des 
phénomènes physiques à l’échelle atomique en traitant, à la fois, les atomes et les électrons, 
c’est à dire, en prenant en compte la chimie des liaisons électroniques. 
Pour cela, il est nécessaire d’avoir recours aux méthodes quantiques, notamment pour le 
transfert électronique et l’étude d’éléments électronégatifs. Par ailleurs, pour les surfaces de 
semi-conducteurs, les niveaux d’énergie électronique peuvent aider à expliquer leur structure 
et propriétés. Parfois, il est possible de comparer directement ces grandeurs calculées avec les 
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mesures spectroscopiques. L’étude de systèmes à N électrons (avec N grand), comme les 
métaux ou les semi-conducteurs, présente un défi pour la physique théorique. Dans le 
contexte de la mécanique quantique, il est possible d’obtenir les niveaux d’énergie des 
électrons, ainsi que les propriétés qu’ils confèrent au système (conduction, structure de 
bandes, gap etc). Toutefois, un système macroscopique définissant le matériau contient un 
nombre d’électrons de l’ordre de la constante d’Avogadro NA=6×10
23
mol
-1
. 
Chaque électron est identifié par quatre coordonnées, trois pour localiser l’électron dans 
l’espace et le dernier est liée au spin. Ce système repose sur un nombre de variables énorme 
(24×10
23
). Ainsi, il sera impossible de résoudre l’équation de Schrödinger correspondant à ce 
système. Pour cela, les théoriciens ont développé une nouvelle méthode permettant de 
résoudre ce problème : la DFT (voir Annexe 3) qui permet de définir un système périodique 
diminuant ainsi le nombre d’électrons. L’idée principale de cette méthode est d’avoir la 
possibilité de décrire un système par sa densité électronique et plus précisément d’exprimer 
l’énergie du système par une fonctionnelle de la densité électronique : fonction d’une 
fonction, car la densité électronique est fonction de la position des électrons. 
2.II.2.1 Pseudopotentiels utilisés 
Pour le gallium (4s
2
 3d
10
 4p
1
), nous avons utilisé deux pseudopotentiels «soft», le premier 
considère les dix électrons de la couche 3d comme des électrons de cœur et 3 électrons de 
valence, par contre, le deuxième pseudopotentiel tient compte de ces 10 électrons dans la 
couche de valence soit 13 électrons de valence. Cette augmentation du nombre d’électrons de 
valence de 3 à 13 représente une augmentation significative du coût de calcul. Cependant, 
nous avons constaté que le traitement explicite des électrons 3d améliore le calcul des 
énergies d’interaction[17][18] nous avons donc travaillé par la suite avec ce deuxième 
pseudopotentiel pour le gallium (voir tableau 2.8 p.54).   
Pour chaque atome d’arsenic, seulement cinq électrons sont pris en compte dans la couche de 
valence. Dans le cas du Ga et de l’As, nous avons travaillé avec un générateur de 
pseudopotentiels «soft» selon l’approche de Troullier et Martins[19]. 
Concernant l’azote, nous avons eu besoin à la fois de connaître le pseudopotentiel de l’azote 
radicalaire (cas de la nitruration par ECR) et de l’azote ionique N
+
 (cas de la nitruration par 
GDS). Nous avons utilisé le pseudopotentiel généré par l’approche proposé par Troullier et 
Martins[19] pour l’atome d’azote radicalaire N. Par contre, pour l’azote chargé N
+
, nous ne 
l’avons pas trouvé dans la littérature donc nous avons généré un pseudopotentiel, à l’aide du 
logiciel Opium, adapté à l’approximation GGA-PBE en retirant un électron de la couche de 
valence de l’azote et en réduisant les rayons des orbitales sphériques. Afin de vérifier ce 
potentiel, nous l’avons testé en calculant l’énergie de liaison d’une molécule NF4
+
 (70.3 
kcal/mol, cf 73.2 kcal/mol[20] et en calculant la première énergie d’ionisation de l’azote 
(14.50 eV cf NIST 14.53 eV). 
2.II.2.2 Méthode de construction des modèles périodiques 
Nous avons utilisé la méthode des supercellules. Celle-ci compte parmi les méthodes les plus 
utilisées pour simuler les solides. Elle consiste à répéter une maille élémentaire dans l’espace 
direct, en tenant compte de la périodicité du réseau. Une supercellule est formée d’une 
succession de films minces (slab) et d’espace vide. 
La première étape est la détermination des géométries initiales. Celles-ci consistent à définir 
les coordonnées des atomes du slab.  
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Nous avons construit un slab de GaAs(100) en prenant une taille de 2×2 mailles élémentaires 
de GaAs dans le plan (x, y) et 5 mailles élémentaires de GaAs suivant l’axe z de manière à 
avoir une épaisseur suffisante pour imiter le cristal semi-infini (soient 21 atomes figure 
2.12(a)). Il faut s’assurer que la taille du vide est suffisante pour que l’interaction entre les 
slabs soit négligeable. Nous avons, pour cela, optimisé la largeur de l’espace vide entre ces 
derniers de 3×𝑎⁡à 6×𝑎 avec 𝑎 le paramètre de maille du GaAs. La valeur optimale en 
regardant la convergence de l'énergie totale du système obtenue est de 3.5×𝑎, taille assez 
petite pour garder des temps de calcul raisonnables et nous assurant de retrouver des 
propriétés caractéristiques d’un système semi-infini.  
Nous avons procédé de la même manière pour construire une supercellule de GaN, avec une 
valeur optimale de vide de 6×𝑎. 
Nous avons également construit un slab de 2 mailles de GaN/GaAs(100) : l’interface 
comprenant une couche Ga liant 2 mailles élémentaires de GaN (9 atomes de Ga et N) sur 5 
mailles élémentaires de GaAs (voir figure 2.12(b)) : (29 atomes). Les slabs sont espacés de 
3.5×𝑎. Dans ce cas, en ce qui concerne l’interface, la première couche de N est influencée par 
le substrat de GaAs et la couche de GaN formée possède un paramètre de maille proche de 
celui du GaAs. Au bout de la 1
ère
 maille de GaN, le paramètre de maille est sensiblement 
réduit à 9 bohr pour atteindre finalement le paramètre de maille du GaN bulk au bout de la 
2
ème
 maille[21]. 
 
Figure 2.12 Représentation d’un slab constitué de (a) 5 mailles élémentaires de GaAs et (b) 
de 2 mailles élémentaires de GaN et 5 mailles élémentaires de GaAs suivant l’axe z. 
2.II.2.3 Critères de convergence 
La seconde étape concerne le choix des critères de convergence. 
a) Critères de convergence liés au modèle : 
Pour l’énergie de coupure des ondes planes, le test de convergence est assez lourd à effectuer 
étant donné que le plus petit système à simuler comprend huit atomes dans la maille 
élémentaire. Il est convenable de prendre comme énergie de coupure 150 hartrees, énergie 
importante due au choix des pseudopotentiels.  
Concernant l’échantillonnage des points k dans la zone de Brillouin, nous avons utilisé la 
grille de Monkhorst-Pack[22]. Pour obtenir une densité d’électrons avec une bonne précision, 
une  grille 16×15×1 de points 𝑘, a été suffisante pour faire converger les calculs. 
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Notons qu’en peuplant les niveaux de vibration, nous pouvons obtenir des calculs à 
température ambiante de 300 K.  
b) Critères de convergence pour l’optimisation de géométrie : 
Nos calculs de relaxation structurale se présentent sous forme d’un certain nombre de cycles 
de Broyden. Chaque cycle de Broyden contient des itérations dont chacune d’elles détermine 
l’énergie totale et les fonctions propres du système en résolvant les équations de Kohn-Sham. 
Cette procédure s’effectue de façon auto-cohérente. En fait, les fonctions propres de la 
première itération serviront à construire un nouvel hamiltonien et ainsi de suite jusqu’à 
l’autocohérence. Cette dernière est atteinte lorsque la différence entre deux énergies totales 
successives devient inférieure à 10
-10
 hartrees (critère que l’on a fixé). Une fois 
l’autocohérence atteinte l’énergie totale du système est définie et il est désormais possible de 
calculer les forces agissant sur chaque atome de façon à minimiser l’énergie totale du système 
en relaxant les positions atomiques. Nous avons utilisé pour ce faire la méthode 
d’optimisation de Fletcher-Goldfarb-Shanno (FGS)[23]. La précision de nos calculs a été 
fixée à 10
-10 
hartrees/Bohrs. 
2.II.2.4 Logiciel utilisé 
Parmi les logiciels adaptés aux solides périodiques existants tels que VASP, Abinit, PWSCF 
de Quantum Expresso, nous avons choisi Abinit[24] pour les raisons suivantes: c’est un 
logiciel gratuit ayant une communauté de programmeurs très active. Ce code a la possibilité 
d’utiliser plusieurs milliers de cores (CPU), et donc sera également très rapide et, surtout, 
permettra de simuler des systèmes de grande taille. Par ailleurs, parmi les différentes suites 
DFT-périodiques, Abinit est l’un des codes proposant le plus grand choix de propriétés à 
calculer. 
2.II.2.5 Les supercalculateurs 
Dans le paragraphe précédent, nous nous sommes seulement intéressés à la partie méthode 
(code) de calcul, mais si ces calculs sont possibles, c’est aussi grâce à la puissance des 
calculateurs utilisés. En effet, de manière à avoir un temps de calcul raisonnable pour chaque 
simulation, nous avons travaillé sur 2 supercalculateurs présents dans deux centres différents. 
Le premier centre de calcul est le Centre Régional de Ressources Informatiques (CRRI) situé 
sur notre campus à Clermont-Ferrand et le deuxième est l’Institut du Développement et des 
Ressources en Informatique Scientifique (IDRIS), où nous avons utilisé le calculateur Ada. 
Le CRRI est un cluster qui est exploité à l’aide de l’ordonnanceur SLURM, disposant de 36 
nœuds de calcul offrant au total 576 cœurs physiques et 4To de RAM. Le temps maximum de 
calcul est de 24h par défaut et peut être allongé à 7 jours. Le nombre de cœurs disponibles par 
utilisateur dépasse rarement 256. Un calcul DFT sur notre supercellule de 2 mailles GaN/ 5 de 
GaAs (29 atomes distinctes) prend 2h/cycle environs (compter 20 cycles). 
Les caractéristiques d’Ada sont : 332 nœuds de calcul x3750-M4, nœud quadri-sockets 
composés de 4 processeurs Intel Sandy Bridge E5-4650 8-cœurs à 2,7 GHz, soit 32 cœurs par 
nœud. Ainsi, Ada dispose de 304 nœuds avec 128 Gio de mémoire (4 Gio/cœur), 28 nœuds 
avec 256 Gio de mémoire (8 Gio/cœur). Par conséquent, il est aisé d’obtenir 512 cœurs pour 
la simulation précédente et de terminer les 20 cycles en 18h environs (au lieu de 40h).  
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IDRIS contraint les calculs sur une base de temps de 20h maximum, d’où l’utilisation de la 
parallèlisation en nœuds et points k, moins d’attente et plus de cœurs. Ces calculs ont été 
rendus possibles grâce à l’allocation DARI N° i2016087351. 
Nous avons donc dans un premier temps réalisé un travail de parallèlisation sur chacune de 
ces machines.   
2.II.2.6 Evaluation des énergies de liaisons Ga-As et Ga-N  
2.II.2.6.1 Calcul des énergies de liaisons Ga-As et Ga-N 
Afin d'évaluer les énergies de liaison GaAs et GaN grâce à la DFT-PBE, nous construisons 
une maille de solide de GaAs et GaN séparément. L’énergie de chaque atome est calculée en 
isolant cet atome dans une boite répétée périodiquement. Notons que nous avons utilisés les 
deux pseudopotentiels de l’atome Ga décrits dans le paragraphe 2.II.2.1.  
 
Atome dans une boîte 
répétée périodiquement 
Energie (eV) 
 Maille construite 
de deux atomes 
Energie (eV) 
N -261.51    Ga (3e-) + As -232.60 
Ga (3e-) -56.89    Ga (13e-) + As -1991.63 
Ga (13e-) -1818.57    Ga (3e-) + N -330.82 
As -167.37    Ga (13e-) + N -2089.33 
     
Tableau  2.7 Energies des atomes de Ga, As et N et les énergies de maille construite. 
Ainsi, nous résumons dans le tableau 2.7, les énergies obtenus pour chaque atome et pour 
chaque maille construite. Les notations Ga (3e-) et Ga (13e-) dans ce tableau désignent les 
deux pseudopotentiels utilisés lorsque nous considérons 3 et 13 électrons dans la couche de 
valence de l’atome Ga respectivement. En utilisant les valeurs obtenues dans le tableau 2.7, 
nous avons calculé les énergies de liaison de Ga-As et Ga-N. Nous donnons ci-dessous un 
exemple de calcul de l’énergie de liaison Ga-As :  
 
𝐸𝐿(𝐺𝑎 − 𝐴𝑠) = 𝐸(𝑚𝑎𝑖𝑙𝑙𝑒⁡𝑐𝑜𝑛𝑠𝑡𝑟𝑢𝑖𝑡𝑒) − 𝐸(𝐺𝑎) − 𝐸(𝐴𝑠) 
 
Notre calcul  Expérience 
Liaison   
Energie  de 
liaison (eV)  
 
Liaison 
Energie de 
liaison (eV) 
  Ga (3e-) -As -8.35  
Ga-As -6.5[25] 
  Ga (13e-) -As -5.69  
  Ga (3e-) -N -12.42  
Ga-N -9.0[26] 
  Ga (13e-) -N -9.25  
 
Tableau  2.8 Energies des liaisons Ga-As et Ga-N calculés et leurs valeurs obtenus par 
l’expérience d’après [25-26].  
En se basant sur le tableau 2.8, nous comparons les valeurs des énergies de liaison de Ga-As 
et Ga-N déterminées par notre calcul avec leurs valeurs expérimentales obtenues [25-26]. 
Nous trouvons que les valeurs calculés sont surestimés par rapport aux valeurs expérimentales 
quand le pseudopotenitel Ga à 3 électrons de valence est utilisé. Par contre, en employant le 
pseudopotentiel du Ga à 13 électrons de valence, les valeurs calculées convergent bien vers 
les valeurs expérimentales.  
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2.II.2.6.2 Affaiblissement des liaisons Ga-As lors de l’incorporation de l’azote 
Dans un deuxième temps, nous nous sommes intéressés aux liaisons Ga-As lors de 
l’incorporation de l’azote dans la matrice. Nous avons calculé l’énergie de liaison Ga-As  
lorsque tous les sites interstitiels tétraédriques de la première couche de surface sont occupés 
par des atomes d’azote dans la matrice GaAs (type zinc de blende) (voir figure 2.13). Ensuite 
nous avons comparé cette valeur avec celle obtenue pour une matrice de GaAs sans atome 
d’azote. Par conservation d’énergie, nous déduisons l’affaiblissement des lisons GaAs.  
Soit, par calcul DFT-PBE avec le pseudopotentiel Troullier-Martins (FHI avec Ga à 13 
électrons de valence) : 
Slab de 3 mailles de GaAs + 4 N: 0.2445 ua d’interaction GaN/0.33 
Slab de 4 mailles de GaAs + 4 N: 0.2758 
Slab de 5 mailles de GaAs + 4 N: 0.2878 
Par calcul DFT-PBE avec le pseudopotentiel Troullier-Martins (ABINIT) avec Ga à 3 
électrons de valence : 
Slab de 3 mailles de GaAs + 4 N: 0.2360 ua d’interaction GaN/0.33 
Slab de 4 mailles de GaAs + 4 N: 0.2672 
Slab de 5 mailles de GaAs + 4 N: 0.2788 
Par conséquent, on observe un affaiblissement d’environ 0.05 ua/0.246 et donc 20%. 
La diffusion d’azote dans les interstices vacants de GaAs est ainsi établi en positionnant 4 
azotes un par interstice vacant. Nous observons une interaction GaN se formant, mais de 
moindre stabilité que le GaN du solide bulk. En effet, les distances des liaisons Ga-N ainsi 
créées sont déterminées par la matrice de GaAs et sont de 25% plus longues que les liaisons 
Ga-N à l’équilibre. Il en découle que la diffusion d’azote vers l’intérieure d’une matrice de 
GaAs facilite la diffusion d’atomes d’As vers la surface. Ce comportement synergique est 
manifeste dans l’affaiblissement des liaisons GaAs dès l’intercalation d’atomes d’azote.  
 
Figure 2.13 Représentation d’un slab de 5 mailles de GaAs dont les sites interstitiels vacants 
de la première couche sont remplis par des atomes d’azote. 
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2.II.2.7 Etude de la barrière de diffusion des atomes d’azote dans le GaN et d’arsenic dans le GaN/GaAs  
Nous avons vu précédemment que les atomes d’azote ainsi que les atomes d’arsenic libre vont 
avoir tendance à diffuser dans la couche de nitrure puis à se désorber de la surface. Pour 
qu’un atome puisse se déplacer dans une matrice, il faut qu’il ait l’énergie suffisante pour 
écarter les atomes de leur position d’équilibre. Le phénomène de diffusion implique donc le 
passage d’une barrière d’énergie potentielle. (Ce processus est favorisé par une élévation de 
température et par une faible énergie de liaison) 
 
Figure 2.14 Courbe de l’énergie potentielle de (a) l’azote dans une supercellule de 5 mailles 
de GaN (b) l’arsenic dans une supercellule de 2 mailles de GaN et 5 mailles de GaAs. 
Nous avons tout d’abord calculé la barrière de diffusion de l’azote traversant une matrice de 
GaN. Pour cela, nous avons positionné les atomes d’azote N successivement dans une matrice 
de GaN. À chaque position, nous avons calculé l’énergie potentielle du système (figure 
2.14(a)). Cette figure montre que l’azote peut diffuser dans le GaN presque sans barrière de 
potentiel. 
Nous avons réalisé le même type de calculs pour la diffusion des atomes d’arsenic traversant 
une hétérostructure définie par 2GaN/5GaAs (figure 2.14(b)). Notons que le minimum 
d’énergie potentielle obtenue à 3 Å est pris comme référence zéro pour les autres points. Les 
variations de l’énergie potentielle du système montre une barrière très importante au 
maximum 15 eV, ce qui implique que les atomes d’As devront franchir cette barrière afin de 
diffuser vers l’interface. En effet, les atomes d’As traversent difficilement la barrière de 
potentiel en quittant le GaAs (interstices larges) vers le GaN (interstices plus réduits). 
Cependant cette valeur de barrière est calculée sans considérer la diffusion de l'azote qui 
engendre la formation de liaisons GaN et de ce fait va diminuer cette barrière de potentiel. 
Il est à noter que ces calculs ont été réalisés à température ambiante. Pour des températures 
supérieures, il faut employer une méthode de dynamique Car-Parrinello permettant aux 
noyaux de se déplacer.  
Dans ce cadre, nous avons validé l'algorithme développé dans l'équipe pour un thermostat 
Nosé-Hoover[27], qui permet d'effectuer des simulations de dynamique Car Parrinello (CP) 
dans des conditions (PVT) de pression, volume et température constants. La validation 
s'effectue en définissant une rampe de température, pour des dynamiques successives à des 
températures de plus en plus élevés des solides, jusqu'à observation de suffisamment de 
mouvement des atomes de la matrice, surtout près des surfaces. Ainsi nous identifions la 
fusion et nous comparons avec la température de fusion observée. 
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Pour le GaAs, la température des expériences (500°C) est assez proche des conditions de 
fusion pour que des vibrations de grande amplitudes soient observées pendant les simulations 
par dynamique CP. Ainsi en poursuivant la montée en température, on observe une 
température de fusion du GaAs pur de 550°C environ[28]. Pour le GaN pur, la température de 
fusion est supérieure à 1300°C, c'est à dire, nous ne l'avons pas observé. Dans le cas d’une 
couche mince de GaN/GaAs, la température de fusion obtenue est de 670°C environ. Ces 
valeurs correspondent bien aux valeurs mesurées expérimentalement qui montre une 
décomposition partielle du substrat de GaAs nitruré au-delà de 650°C. 
Concernant les produits de fusion de GaAs, on observe la formation d'As2 près des surfaces 
GaAs (100) simulées. Ces surfaces sont limitées par le vide et ne tiennent pas compte d'un 
gradient de pression, tel que celui qui découle du pompage dans la cellule de mesure. Nous 
constatons que l'As2 dans les simulations reste près de la surface. 
Dans le cas d'une couche superficielle de GaN, nous n'avons pas observé d'AsN: les 
molécules binaires observés sont les homo-nucléaires, N2 et As2, ce qui s'explique par 
l'énergie de liaison EL obtenue par un calcul DFT-PBE : EL(As-N)=4.99 eV,  EL(N2)=9.72 eV, 
EL(As2)=3.99 eV. 
A ce stade, la dissipation de l’énergie cinétique de l’atome diffuseur de N est difficile à 
modéliser malgré une augmentation de la taille de la supercellule. Actuellement, nous 
sommes en train de développer cette dynamique pour obtenir des résultats probants 
concernant les diffuseurs. 
2.II.2.8 Constante de diffusion de l’azote 
Nous avions l’objectif de déterminer la constante de diffusion du N et N
+
 en utilisant la 
dynamique Car Parrinello (CP) qui nous aurait permis de suivre le trajet de l’azote dans les 
matrices GaAs et GaN séparément. À partir de plusieurs dizaines de trajectoires obtenus, nous 
avons pu constater que l’azote chargé N
+
 est attiré par la densité électronique de la matrice 
GaAs induisant un trajet plutôt rectiligne. Ainsi, après une analyse statistique, la constante de 
diffusion de N
+
 obtenu est de 2.10
-8
 m
2
/s.  
Par contre, l’azote radicalaire N diffuse très lentement par rapport au N
+
 dans la matrice de 
GaAs. Cette diffusion lente engendre des temps de calcul très importants même en utilisant le 
supercalculateur Ada. En effet, une dynamique CP de trois pas sur la trajectoire dure 10h en 
utilisant 128 nœuds. Le calcul du coefficient de diffusion de l’azote nécessite plusieurs 
trajectoires dont chacune nécessite une vingtaine de pas CP. Pour cela, nous n’avons pas pu 
retirer une valeur pour la constante de diffusion de N. Cette étude exige une autre approche 
appelée «blue moon » bien connue dans le domaine de la dynamique moléculaire permettant 
l’étude d’événements rares. 
2.II.3 Étapes de la nitruration  
En se basant sur les résultats obtenus par AR-XPS et par simulations DFT nous pouvons 
constater que le processus de la nitruration s’effectue suivant trois étapes numérotées sur la 
figure 2.15.   
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Figure 2.15 Représentations graphiques résumant les trois étapes principales du processus de 
nitruration. 
Etape 1 : Les atomes d’azotes diffusent dans les sites interstitiels vacants tétraédriques qui 
vont affaiblir les liaisons Ga-As de 20% comme nous l’avons vu dans la partie 2.II.2.6.2. 
Ainsi, la dissociation de ces liaisons Ga-As est facilitée.  
Etape 2 : Une fois que les liaisons GaAs sont dissociées, l’étape suivante sera la formation de 
liaisons Ga-N identifiées par les mesures AR-XPS. Notons que l’énergie de liaison Ga-N 
(96.8 kcal/mol) est deux fois plus grande que la liaison Ga-As (47.7 kcal/mol)[29] ce qui 
confirme qu’une fois les liaisons Ga-N formées, la réaction n’est pas réversible.  
Etape 3 : Les atomes d’arsenic sont libérés dans la couche de GaN. Comme nous l’avons déjà 
vu sur la figure 2.14, l’azote va pouvoir diffuser petit à petit dans la couche de nitrure, tandis 
que l’arsenic doit franchir une barrière de potentiel d’environ 19 eV (au maximum) pour 
traverser la couche de GaN. Ceci explique  que la concentration d’arsenic est plus importante 
à l’interface GaN/GaAs, comme nous l’avons observé en combinant les résultats AR-XPS et 
les modélisations (figure 2.10, schéma 4). Mais comme nous l’avons vu dans le paragraphe 
2.II.1.1, un recuit à 500°C induit une augmentation de la diffusion de ces atomes d’arsenic 
libre et assurent leurs désorption. Par conséquence, la dernière étape du processus de 
nitruration est la diffusion et la désorption des atomes d’arsenic libre qui seront influencées 
par la température de nitruration ou par le recuit des couches nitrurées.   
2.III. Etude cinétique 
Cette étude cinétique a été développée dans le cadre d’une collaboration avec le Professeur 
Vladimir G. Dubrovskii, directeur du Laboratoire de physique des nanostructures de Saint-
Pétersbourg et professeur à l’université ITMO. En s’appuyant sur son expertise dans la 
modélisation de croissance de nanostructures en particulier le type III-V, nous avons construit 
notre propre modèle cinétique décrivant la croissance du GaN par interdiffusion de l’azote 
dans le GaAs en tenant compte des résultats expérimentaux et théoriques obtenus ci-dessus.  
2.III.1 Description de quelques modèles existants dans la littérature 
Nous avons tout d’abord recherché dans la littérature, des modèles cinétiques déjà existant 
mettant en jeu des phénomènes similaires. Dans la première partie de ce paragraphe, nous 
résumerons le modèle cinétique développé par Deal et al.[30] décrivant l’oxydation thermique 
du silicium. Ensuite, nous sommes intéressés au modèle cinétique de la nitruration thermique 
du silicium. Et nous soulignerons la différence entre ces deux modèles. La deuxième partie de 
ce paragraphe sera consacrée d’une part aux études de l’oxydation thermique du GaAs et 
d’autre part au seul modèle cinétique présent dans la littérature décrivant la nitruration 
thermique du GaAs.  
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Dans le cadre de l’étude de l’oxydation thermique du silicium, des études cinétiques[30][31] 
ont montré que l’évolution de l’oxydation en fonction du temps peut être décrite par une loi 
parabolique-linéaire Eq.(2.11) où 𝑥0 représente l’épaisseur de l’oxyde de silicium. Deal et 
al.[30] expliquent que les constantes de vitesse de réaction sont très sensibles à la teneur en 
oxydant et que la loi linéaire est validée pour un temps d’oxydation «court». Cependant, pour 
un temps assez «long», une loi parabolique est nécessaire. Notons que le critère de temps 
court ou long dépend fortement des conditions initiales de l’oxydation du silicium. Les deux 
paramètres liés aux conditions expérimentales d’oxydation du silicium sont la température 
d’oxydation modifiant le coefficient de diffusion effective de l’oxygène 𝐷𝑒𝑓𝑓 et la 
concentration des oxydants à l’équilibre 𝑐∗. 
𝑥0
2 + 𝐴𝑥0 = 𝐵(𝑡 + 𝜏),⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡avec⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡𝐴 =
2𝐷𝑒𝑓𝑓
1
𝑘
+
1
ℎ
⁡,⁡⁡⁡𝐵 =
2𝐷𝑒𝑓𝑓𝑐
∗
𝑁1
⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.11) 
avec 𝑡 le temps d’oxydation, 𝑘 la constante de vitesse de réaction de l’oxygène à l’interface 
SiO2/Si, ℎ le coefficient de transport de la phase vapeur de l’oxygène, 𝑁1 le nombre de 
molécules oxydantes incorporées dans un volume unitaire de la couche d’oxyde et 𝜏 le 
paramètre corrigeant la présence initiale d’une couche oxydée en surface du silicium à un 
temps 𝑡 = 0. 
 
Pour mieux comprendre l’intégration du paramètre de correction 𝜏, nous présentons sur la 
figure 2.16 une comparaison obtenue par la Ref.[30] entre la croissance initiale de l’oxyde de 
silicium par deux techniques différentes: à 920°C à l’aide d’une solution humide (95°C H2O) 
et à 920°C par des molécules O2 sèches. Cette figure confirme que le modèle cinétique 
construit décrivant l’oxydation sèche du silicium nécessite une correction puisqu’à t = 0 une 
épaisseur d’oxyde de silicium de 210 Å est déjà présente en surface du Si avant que 
l’oxydation commence. Ainsi, la quantité 𝜏 correspond à un décalage dans le temps de 
l’oxydation qui corrige la présence initiale de cette couche d’oxyde de silicium.  
 
Figure 2.16 Comparaison entre la croissance de SiO2 à 920°C par une solution humide (95°C 
H2O) et par l’oxygène sèche[30].  
Dans un deuxième temps, nous allons nous intéresser au modèle cinétique analytique 
correspondant à la nitruration thermique du silicium par des atomes d’azote radicalaire 
développé par Wu et al.[32]. Dans ce cas, les auteurs montrent que la nitruration du silicium 
suit une loi logarithmique décrite par l’Eq.(2.12): 
 
60 
 
𝑥0 = 𝐿𝑁𝑙𝑛 {
2𝐿𝑁
2 + 𝐵𝑡 + √(𝐵𝑡)2 + 𝐿𝑁
2 𝐴2 + 4𝐿𝑁
2 𝐵𝑡
2𝐿𝑁
2 + 𝐴𝐿𝑁
}⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.12) 
 
avec 𝐴 et 𝐵 deux constantes liées au taux de croissance de nitrure de silicium, 𝑡 et 𝑥0 le temps 
de nitruration et l’épaisseur de nitrure de silicium respectivement. 𝐿𝑁 représente la longueur 
de diffusion de l’azote radicalaire dans la couche de nitrure de silicium.  
La figure 2.17 de la Ref.[32] montre que la vitesse de croissance est très faible lorsque le 
temps de nitruration est long. Les auteurs expliquent que cela est lié à la densité de structure 
élevée de la couche de nitrure de silicium Si3N4 induisant une longueur de diffusion des 
atomes d’azote très faible. Ainsi, les atomes d’azote radicalaires atteignent peu l’interface 
Si3N4/Si ce qui explique la quasi-saturation rapide de l’épaisseur de la couche nitrurée de 
silicium. Les auteurs considèrent que ce processus possède une propriété auto-limitante. 
 
 
Figure 2.17 Comparaison entre les données expérimentales du taux de croissance des films de 
nitrures de silicium et le modèle cinétique théorique pour différente température[32].  
 
En comparant ces deux modèles d’oxydation et de nitruration thermique du silicium, nous 
pouvons constater que la différence principale entre ces deux processus est le phénomène de 
quasi-saturation observé pour le Si3N4 et non présent pour le SiO2. Ce phénomène de 
saturation est lié à la densité de structure élevée du Si3N4 comparée à celle du SiO2 réduisant 
la longueur de diffusion des atomes d’azote dans la couche nitrurée. 
 
En se rapprochant encore un peu de notre travail, nous allons présenter deux études réalisées 
sur du GaAs : une étude d’oxydation et une étude de nitruration. Il faut souligner que le GaAs 
est constitué par deux éléments Ga et As contrairement au silicium ce qui engendre des 
changements durant les processus d’oxydation.   
Lefebvre et al.[33] ont établi une comparaison entre l’oxydation thermique et l’oxydation par 
plasma du GaAs. L’oxydation thermique dans ce travail est effectuée en chauffant le GaAs à 
420°C et sous un flux d’oxygène, et l’oxydation par plasma est réalisée à l’aide d’un plasma 
ECR de puissance 300W.     
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Figure 2.18 Comparaison des données cinétiques de l’oxydation du GaAs (a) thermiquement 
(b) par plasma ECR (Puissance=300W) obtenues par des mesures d’ellipsométrie[33].  
 
La figure 2.18 présente la cinétique d’oxydation du GaAs qui dépend de l’orientation du 
GaAs dans le cas de l’oxydation thermique contrairement à celle par plasma. L’oxydation 
thermique de l’orientation (111)A est beaucoup plus lente par rapport aux autres orientation 
comme le montre la figure 2.18(a). Les auteurs l’expliquent par le fait que la valence des 
atomes de Ga en surface est satisfaite en se liant avec trois As en dessous du plan de surface. 
Par contre, l’orientation du GaAs n’influence pas la cinétique de l’oxydation par plasma ECR. 
Ajoutons que dans ce travail, les différentes phases d’oxydation du Ga et de l’As tels que 
Ga2O3, As2O3 et As2O5 ne sont pas séparées. La couche d’oxyde est modélisée par une seule 
phase non stœchiométrique avec plusieurs types de liaisons pour effectuer l’interprétation des 
mesures d’ellipsométrique. De plus, les auteurs montrent à travers des mesures XPS et AFM 
que la couche d’oxyde obtenue par plasma ECR est plus uniforme avec une quantité élevée 
d’As2O5 comparé à la composition de la couche obtenue par oxydation thermique. Une autre 
étude de l’oxydation thermique du GaAs faite par G. Hollinger et al.[34] clarifie les couples 
de réactions possibles lors de l’oxydation thermique : équations (2.13, 2.14), (2.15, 2.16) et 
(2.17, 2.18). 
 
3𝑂2 + 2𝐺𝑎𝐴𝑠 → 𝐴𝑠2𝑂3 + 𝐺𝑎2𝑂3⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.13) 
𝐴𝑠2𝑂3 + 2𝐺𝑎𝐴𝑠 → 𝐺𝑎2𝑂3 + 4𝐴𝑠⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.14) 
 
 
4𝑂2 + 2𝐺𝑎𝐴𝑠 → 𝐴𝑠2𝑂5 + 𝐺𝑎2𝑂3⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.15) 
3𝐴𝑠2𝑂5 + 10𝐺𝑎𝐴𝑠 → 5𝐺𝑎2𝑂3 + 16𝐴𝑠⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.16) 
 
4𝑂2 + 𝐺𝑎𝐴𝑠 → 𝐺𝑎𝐴𝑠𝑂4⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.17) 
3𝐺𝑎𝐴𝑠𝑂4 + 5𝐺𝑎𝐴𝑠 → 4𝐺𝑎2𝑂3 + 8𝐴𝑠⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.18) 
 
Ces nombreux états d’oxydation de l’arsenic et du gallium rendent la construction d’un 
modèle cinétique plus compliqué. Jusqu’à présent, il n’existe pas de modèle cinétique 
analytique décrivant l’oxydation du GaAs même si des travaux ont été faits pour mieux 
comprendre ce phénomène [35][36][37][38].  
 
Après la présentation de ces quelques résultats obtenus sur l’oxydation du GaAs, nous 
présentons maintenant le modèle cinétique décrivant la nitruration du GaAs par plasma N2 
détaillée par Losurdo et al.[39]. Ce modèle explique que la formation du GaN nécessite 
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obligatoirement la libération d’atomes d’arsenic qui s’accumulent à l’interface GaN/GaAs et 
bloque une partie de la surface du GaAs. Cet effet diminue significativement la vitesse de 
nitruration du GaAs, et explique le phénomène de quasi-saturation. Mais, les auteurs ont 
introduit ce blocage de la surface du GaAs empiriquement dans leur modèle cinétique. Ainsi 
la nitruration est basée sur le modèle chimique simple suivant : 
 
                                              𝐷𝑁                                    𝑘 
𝑁 → 𝑁(𝑣𝑜𝑙𝑢𝑚𝑒) + 𝐺𝑎𝐴𝑠 → 𝐺𝑎𝑁 + 𝐴𝑠 
                                                            + 
                                                           𝐴𝑠 
                                                      𝑘𝑟  ↓ 
                                                         𝐴𝑠𝑁 → 1/2𝑁2 + 𝐴𝑠 
 
avec 𝐷𝑁 le coefficient de diffusion de l’azote dans le GaAs, 𝑘 la constante de réaction de 
formation du GaN à la surface du GaAs entraînant la libération d’un atome d’arsenic et 𝑘𝑟 la 
constante de recombinaison d’un arsenic libéré et d’un azote à l’interface GaN/GaAs.  
 
 
Figure 2.19 Profil de l’épaisseur du GaN créé par nitruration par plasma N2 à différentes 
températures à 26 Pa (points ouvertes) et à 133 Pa (points pleines). 
 
La relation entre l’épaisseur du GaN élaboré et le temps de nitruration est alors donnée par 
l’Eq.(2.19).       
𝑡 = 𝐴. 𝑙𝑛
𝑎
𝑎 − 𝑥
− 𝐵. 𝑥 + 𝐶. 𝑥2⁡⁡⁡𝑎𝑣𝑒𝑐⁡𝐴 =
𝑎(𝐷𝑁 + 𝑎𝑘𝑟)
𝑘𝐷𝑁𝑐0
, 𝐵 =
𝑎𝑘𝑟
𝑘𝐷𝑁𝑐0
, 𝐶 =
1
2𝐷𝑁𝑐0
⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.19) 
où 𝑎 est l’épaisseur du GaN à saturation, 𝑐0 est la densité des atomes d’azote en surface, 𝐷𝑁 
est le coefficient de diffusion de l’azote, 𝑘 est la constante du taux de réaction,⁡𝑘𝑟 est le taux 
de recombinaison entre As et N.  
La figure 2.19 montre l’évolution de l’épaisseur du GaN en fonction du temps de nitruration à 
différentes températures pour deux pressions de 26 et 133 Pa. Sur cette figure, les points 
représentent l’épaisseur du GaN déterminée expérimentalement par ellipsométrie et les lignes 
représentent le fittage par l’Eq.(2.19). Par comparaison des résultats expérimentaux et 
théoriques, les auteurs concluent que la nitruration du GaAs est un processus auto-limitant 
due à la ségrégation de l’arsenic à l’interface GaN/GaAs et que la cinétique de la nitruration 
est bloquée par l’arsenic libre qui se recombine avec les atomes d’azote pour former de 
l’AsN. 
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Dans la littérature, le seul modèle cinétique décrivant la nitruration du GaAs par voie plasma 
développé par Losurdo et al.[39] a été présenté dans le paragraphe précédent. Ce modèle ne 
permet pas d’expliquer les variations que nous observons dans le cas de notre nitruration. En 
effet, outre la méthode de construction du modèle de Losurdo introduisant des paramètres 
empiriques, il existe des différences entre notre nitruration et celle de la Ref.[39]. Par 
exemple, la puissance des deux sources plasma N2 de nitruration GDS et ECR utilisées dans 
notre travail sont 5 W et 45 W (valeur maximale atteinte par la source ECR) respectivement. 
Ces valeurs sont 20 et 4 fois moins élevée que celle utilisée par la Ref.[39]. De plus, notre 
nitruration se fait à une pression 650 fois plus petite ce qui réduit le flux d’azote arrivant à la 
surface du GaAs. Par conséquence, la vitesse de croissance du GaN sur GaAs correspondant à 
notre travail est très faible par rapport à celle de la Ref.[39]. Une autre différence est la 
recombinaison entre As et N que nous ne tiendrons pas en compte. D’où l’utilité de construire 
un nouveau modèle cinétique permettant de décrire le processus de nitruration.  
 
2.III.2 Construction d’un nouveau modèle  
Avant de décrire notre modèle, il est important de rappeler que l’azote et l’arsenic 
appartiennent à la même colonne du tableau de Mendeleïev donc l’azote est un remplaçant 
isoélectronique de l’arsenic[14]. Ainsi, la probabilité de formation des liaisons As-N est très 
faible et même improbable. Pour cela, nous ne tiendrons pas compte de ces liaisons lors de la 
construction de notre modèle cinétique développé dans le paragraphe suivant.  
 
Figure 2.20 Représentation schématique du processus de nitruration basée sur les flux d’azote 
de transport, de diffusion et de réaction ainsi que les concentrations d’azote dans le flux 
d’azote transporté (𝑐𝑁
∗ ), à la surface du GaN (𝑐𝑁
0) et à l’interface GaN/GaAs (𝑐𝑁). Notons les 
recombinaisons possibles à l’interface As2 et N2. 
Nous avons ainsi développé un nouveau modèle cinétique raffiné afin de comprendre le 
processus de nitruration du GaAs regroupant les approches des deux références Ref.[30] et 
Ref.[39]. La figure 2.20 montre une représentation schématique de notre procédé dans 
laquelle les trois flux contribuent à la nitruration : le flux d’azote de transport correspondant 
au flux d’azote initial, le flux de diffusion lié à l’azote diffusant à l’intérieur du GaN créé et le 
flux de réaction correspondant au flux permettant la formation du GaN. Leurs expressions 
sont présentés dans les Eq.(2.20), Eq.(2.21) et Eq.(2.23). Nous avons considéré ici le cas où il 
n’y a pas de perte d’azote dans le volume du GaN. Ainsi, le flux qui diffuse à travers le GaN 
est conservé quelque soit la profondeur 𝑧 du GaN. Donc les deux flux de transport et de 
diffusion sont égaux. 
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Flux de transport : 𝐹 = ℎ(𝑐𝑁
∗ − 𝑐𝑁
0)⁡,⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.20) 
Flux de diffusion: 𝐹 = 𝐷𝑁(𝑐𝑁
0 − 𝑐𝑁(𝑧))/𝑧,⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.21) 
avec  
 ℎ est le coefficient de transport de la phase vapeur de l’azote 
 𝑐𝑁
∗ , 𝑐𝑁
0 ,⁡𝑐𝑁(𝑧) sont les concentrations atomiques de l’azote respectivement dans le flux 
d’azote transporté à la surface du GaAs, sur la surface du GaN et à la profondeur 𝑧  
 𝐷𝑁 est le coefficient de diffusion de l’azote dans le GaN 
Comme nous l’avons expliqué au début du paragraphe, nous négligeons la recombinaison As-
N dans le volume de GaN. En négligeant aussi la perte des atomes d’azote dans le volume, le 
flux d’azote est conservé à travers la couche de GaN quelque soit la profondeur traversée 
donc 𝑐𝑁
0 ≈ 𝑐𝑁(𝑥) ≈ 𝑐𝑁. Ainsi, nous pouvons établir une égalité entre les trois flux mise en jeu 
(Eq.(2.22)) donnant l’expression de la concentration d’azote à l’interface GaN/GaAs où⁡𝑥 est 
l’épaisseur de GaN créée. 
𝑐𝑁 = 𝑐0
𝑁 −
𝐹. 𝑥
𝐷𝑁
= 𝑐0
∗ −
𝐹
ℎ
−
𝐹. 𝑥
𝐷𝑁
⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.22) 
Quand les atomes d’azote atteignent l’interface, soit ils remplacent les atomes d’arsenic dans 
le substrat de GaAs pour former du GaN, soit ils se recombinent en N2(g) et sont désorbés. 
Notons que la possibilité de se recombiner avec un atome d’arsenic est exclue comme nous 
l’avons expliqué dans l’introduction de ce paragraphe. Ainsi, les atomes d’azote peuvent se 
recombiner seulement avec eux-mêmes en formant des molécules N2 comme indiquer dans la 
figure 2.20. Dans ce cas, nous pourrons exprimer le flux d’azote à l’interface GaN/GaAs par: 
𝐹 = 𝑘𝑐𝑁(1 − 𝑐𝐴𝑠) + 2𝑘𝑁𝑐𝑁
2 ,⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.23) 
avec 
 𝑘 et 𝑘𝑁 sont les constantes du taux de nitruration et de recombinaison d’azote 
respectivement  
 𝑐𝐴𝑠 est la concentration d’arsenic à l’interface GaN/GaAs 
 𝑐𝑁 est la concentration d’azote à l’interface GaN/GaAs  
 
Cette expression du flux d’azote à l’interface GaN/GaAs décrit la nitruration par le premier 
terme. Clairement, la nitruration exige que les atomes d’azote peuvent réagir seulement avec 
la surface du GaAs exposée décrite par le facteur 1 − 𝑐𝐴𝑠. Par contre, le second terme met en 
évidence la recombinaison de deux atomes d’azote à l’interface. Ainsi, le taux de nitruration 
qui représente la variation de l’épaisseur 𝑥 du GaN en fonction du temps de nitruration 𝑡 est 
donné par : 
𝑑𝑥
𝑑𝑡
= 𝑘𝑐𝑁(1 − 𝑐𝐴𝑠).⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.24) 
En se basant sur les données de la Ref.[40] qui expliquent que le coefficient de diffusion de 
l’azote dans le GaAs est plus grand que celui de l’arsenic de quelques ordres de grandeur, 
nous pouvons négliger la diffusion de l’arsenic à l’interface GaN/GaAs. Ainsi, la 
concentration d’arsenic à cette interface peut être décrire par : 
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𝑑𝑐𝐴𝑠
𝑑𝑡
=
1
𝛿
[𝑘𝑐𝑁(1 − 𝑐𝐴𝑠) − 2𝑘𝐴𝑠𝑐𝐴𝑠
2 ],⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.25) 
avec  
 𝑘 et 𝑘𝐴𝑠 sont respectivement les constantes du taux de nitruration et de recombinaison 
d’arsenic 
 𝑐𝐴𝑠, 𝑐𝑁 sont respectivement les concentrations d’arsenic et d’azote à l’interface 
GaN/GaAs  
 𝑡 est le temps de nitruration. 
 𝛿 est égale à (ℎ × (ℎ 𝑤)⁄ ) décrivant la largeur de la couche riche arsenic à l’interface 
GaN/GaAs par rapport à la hauteur ℎ de GaN comme le montre la figure 2.21.  
 
Figure 2.21 Schématisation de GaN/GaAs montrant la hauteur de GaN et la largeur de la 
couche riche arsenic à l’interface. 
L’Eq.(2.25) montre qu’à chaque événement de nitruration un atome d’arsenic est libéré et 
peut diffuser puis être désorbé sous forme As2 quand deux atomes d’arsenic se recombinent. 
Afin d’exprimer la variation de la concentration de l’arsenic en fonction de l’épaisseur 𝑥 de 
GaN, nous divisons l’Eq. (2.25) par l’Eq. (2.24) ce qui donne la relation suivante : 
𝑑𝑐𝐴𝑠
𝑑𝑥
=
1
𝛿
[1 −
2𝑘𝐴𝑠𝑐𝐴𝑠
2
𝑘𝑐𝑁(1 − 𝑐𝐴𝑠)
]⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.26) 
Nos mesures AR-XPS montrent qu’il n’y a pas de liaisons As-As ni de liaisons N-N détectées 
dans le volume. Il existe de l’arsenic libre As
0
 qui diffuse à l’extérieur de la couche de GaN et 
se désorbe sous forme d’As2 à la surface. Cette désorption est totale pour une température 
supérieure à 330°C comme nous l’avons vu dans le paragraphe 2.II.1.1. Ainsi, l’absence de 
ces liaisons dans le volume de GaN nous permet de poser deux approximations : les taux de 
recombinaison de l’arsenic 𝑘𝐴𝑠 et de l’azote 𝑘𝑁 sont significativement plus petits que le taux 
de nitruration 𝑘. Par conséquence, ces deux approximations induisent une tendance des deux 
rapports (𝑘𝐴𝑠/𝑘) et (𝑘𝑁/𝑘) vers 0. Dans ce cas l’Eq.(2.26) devient : 
𝑐𝐴𝑠 =
𝑥
𝛿
⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.27) 
Après ces approximations le flux 𝐹 se réduit à : 
𝐹 = 𝑘𝑐𝑁(1 − 𝑐𝐴𝑠)⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.28) 
66 
 
En introduisant ces expressions de 𝐹 et de 𝑐𝐴𝑠 dans l’Eq.(2.22), nous retirons la concentration 
d’azote 𝑐𝑁 à l’interface donné dans l’Eq.(2.29).  
𝑐𝑁 =
𝑐𝑁
∗
1
𝑘
+ (
1
ℎ
+
𝑥
𝐷𝑁
)(1 −
𝑥
𝛿
)
⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.29) 
Ensuite, en remplaçant cette expression dans l’Eq.(2.24), nous obtenons une nouvelle 
expression du taux de nitruration sous la forme suivante : 
𝑑𝑥
𝑑𝑡
=
𝑐𝑁
∗ (1 −
𝑥
𝛿
)
1
𝑘
+ (
1
ℎ
+
𝑥
𝐷𝑁
) (1 −
𝑥
𝛿
)
⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.30) 
En intégrant l’Eq.(2.30), nous arrivons finalement à la relation générale suivante permettant 
de relier l’épaisseur 𝑥 de GaN créée au temps de nitruration⁡𝑡 : 
𝑡 =
𝑥
ℎ𝑐𝑁
∗ +
𝑥2
2𝐷𝑁𝑐𝑁
∗ −
𝛿
𝑘𝑐𝑁
∗ 𝑙𝑛 (1 −
𝑥
𝛿
)⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.31) 
Notre modèle cinétique décrit à travers les deux premiers termes de l’Eq.(2.31) le début de la 
nitruration où l’arsenic est rapidement remplacer par l’azote. Tandis qu’après la formation de 
quelques monocouches de GaN l’arsenic s’accumule à l’interface GaN/GaAs engendrant un 
effet de blocage de la réaction de nitruration exprimé par le dernier terme de l’Eq.(2.31). 
Dans le cas où (𝑥/𝛿) est négligable par rappot à 1, autrement dit l’effet de blocage à 
l’interface GaN/GaAs n’existe plus, nous retrouvons l’Eq.(2.32) qui est comparable à 
l’équation parabolique-linéaire de Deal and Grove[30] exprimée dans l’Eq.(2.11) dans le 
paragraphe 2.III.1 décrivant l’oxydation thermique du silicium qui est un cas plus simple. 
𝑡 = (
1
𝑘𝑐𝑁
∗ +
1
ℎ𝑐𝑁
∗ ) +
𝑥2
2𝐷𝑁𝑐𝑁
∗ ⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.32) 
Dans notre configuration expérimentale, le flux d’azote arrive à la surface par une différence 
de pression entre la chambre de décharge où le plasma est créé et la chambre de préparation. 
Nous pouvons considérer que le transport de l’azote vers la surface est très rapide devant le 
transport de l’azote dans le substrat, c’est à dire que le coefficient de transport ℎ tend vers 
l’infini. Ceci implique que la concentration atomique dans le flux de transport d’azote 𝑐𝑁
∗  est 
égale à celle à la surface du GaAs 𝑐𝑁
0  donc 𝑐𝑁
∗ = 𝑐𝑁
0 . 
 L’Eq.(2.31) se réduit ainsi à l’Eq.(2.33) : 
𝑡 = 𝛽𝑥2 −
𝛿
𝐾
𝑙𝑛 (1 −
𝑥
𝛿
)⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.33) 
avec  
 𝛽 = 1 (2𝐷𝑁𝑐𝑁
0⁄ ) un terme décrivant la diffusion de l’azote. 
 𝐾 = 𝑘𝑐𝑁
0 , constante de réaction à l’interface GaN/GaAs. 
Ainsi, l’Eq.(2.33) relie l’épaisseur du GaN créé au temps de nitruration à travers ces trois 
paramètres 𝛽, 𝐾 et 𝛿.  
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Nous allons maintenant utiliser notre modèle cinétique pour fitter l’évolution de l’épaisseur 
du GaN estimée par notre modèle XPS en fonction du temps de nitruration. Ce modèle doit 
pouvoir expliquer l’évolution de l’épaisseur de GaN créée en utilisant n’importe laquelle des 
deux sources de nitrurations ECR ou GDS. 
2.III.3 Comparaison expérience/théorie, utilisation et interprétation  
 
 
Figure 2.22 Dépendance temporelle de l'épaisseur de GaN créée sur une surface GaAs(100) 
avec la source ECR à P=1×10
-2
 Pa (cercle noir à 500°C, cercle violet à 200°C) et à P=2.5×10
-3
 
Pa (cercle ouvert rouge à 500°C) et avec la source GDS à P = 4×10
-2
 Pa (carré bleu à 500°C) 
et à P=1×10
-2
 Pa (carré ouvert vert à 500°C) et sur une surface GaAs(110) à P=1×10
-2
 Pa 
(triangle marron à 500°C). Les lignes pleines représentent le meilleur ajustement obtenu avec 
l’Eq.(2.33). 
Sur la figure 2.22, nous présentons l’évolution de l’épaisseur de GaN estimée par notre 
modèle XPS (points) ainsi que les meilleurs ajustements réalisés grâce à notre modèle 
cinétique résumé par l’Eq.(2.33). 
Nous pouvons constater que ce nouveau modèle permet de fitter avec une bonne précision les 
résultats expérimentaux obtenus à 500°C, pour plusieurs pressions d’azote (2.5×10
-3
 Pa, 4×10
-
2
 Pa, 10
-2
 Pa), plusieurs sources plasma et plusieurs orientations du GaAs ainsi que les 
résultats expérimentaux obtenus à basse température 200°C en fonction du temps de la 
nitruration. Les valeurs des paramètres de fittage 𝛽, 𝐾 et 𝛿 correspondants sont résumés dans 
le tableau 2.9.  
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Orientation 
 GaAs 
T°C 
Source 
 plasma 
Pression 
(Pa) 
𝛿 𝐾 𝛽 𝐾. 𝛽 =
𝑘
2. 𝐷𝑁
 
(100) 500 ECR 10
-2
 39.4 0.64 6×10
-2
 3.8×10
-2
 
(100) 500 ECR 2.5×10
-3
 31.4 0.41 9×10
-2
 3.7×10
-2
 
(100) 200 ECR 10
-2
 20.0 0.32 4×10
-1
 1.2×10
-1
 
(100) 500 GDS 4×10
-2
 47.6 1.27 5×10
-4
 6.3×10
-4
 
(100) 500 GDS 10
-2
 43.4 0.88 7×10
-4
 6.1×10
-4
 
(110) 500 GDS 10
-2
 36.8 0.63 9×10
-4
 5.7×10
-4
 
Tableau 2.9 Valeurs des paramètres de fittage de l’évolution de l’épaisseur de GaN sous 
différentes conditions expérimentales.  
Nous remarquons que l’augmentation de la pression de 2.5×10
-3
 à 10
-2
 Pa en utilisant la 
source ECR induit une diminution de 𝛽 de 0.09 à 0.06 et une faible augmentation de la 
constante de réaction 𝐾 de 0.41 à 0.64. Notons que le produit de ces deux paramètres 
𝐾×𝛽 = 𝑘/2𝐷𝑁 est indépendant de la pression d’azote, autrement dit la concentration d’azote 
arrivant à la surface du GaAs. Ainsi, ce produit donne la valeur constante égale à 3.8×10
-2 
pour les deux pressions considérées. La nitruration par la source GDS induit un rapport 
constant donnant à 𝐾×𝛽 = 6.3×10-4 pour les deux pressions 4×10-2 et 10-2 Pa. Ce résultat est 
en bon accord avec le fait que la constante de diffusion 𝐷𝑁 et la constante de réaction 𝑘 sont 
stables pour la même température de nitruration donnée. Les deux valeurs de⁡𝐾×𝛽 sont 
différentes pour les deux sources de plasma ce qui montre l’influence des atomes d’azotes 
radicalaires et ioniques lors de la nitruration. Grâce aux résultats préliminaires obtenus par 
simulations Car-Parrinello étudiant la dynamique de N
+
 et N dans le GaN, nous pouvons 
confirmer que l’azote chargé N
+ 
pénètre plus rapidement que l’azote radicalaire N comme 
nous l’avons vu dans le paragraphe 2.II.2.8. De plus, les ions chargés N
+
 ne sont pas affecté 
par l’orientation de la surface de départ (GaAs (100) ou GaAs (110)). Ces observations sont 
en bon accord avec les résultats du modèle cinétique concernant la valeur de 𝐾×𝛽 = 5.7×10-4 
pour le GaAs(110) très proche de celle obtenu pour le GaAs(100) en utilisant la source GDS.  
À basse température 200°C,  le paramètre 𝛽 augmente d’un facteur 6.5 par rapport à la série 
élaborée à la même pression 10
-2
 Pa mais à 500°C. Notons que 𝛽 est inversement 
proportionnel au coefficient de diffusion de l’azote et à la concentration de l’azote 𝑐𝑁
0  sur la 
surface du GaN comme le montre l’Eq.(2.33). En gardant la même pression, la concentration 
𝑐𝑁
0  reste la même, ce qui implique que l’augmentation significative observée de 𝛽 est liée 
uniquement à la diffusion de l’azote qui diminue lorsque la température de nitruration 
diminue.  
Conclusion  
Cette étude phénoménologie de la nitruration nous a permis d’identifier les trois étapes 
essentielles du processus de nitruration des surfaces de GaAs mettant en jeu plusieurs 
phénomènes physiques telles que l’adsorption, la diffusion et la désorption des atomes. Nous 
avons effectué des mesures AR-XPS en fonction de différents paramètres d’élaboration telle 
que la pression du gaz N2, la température du substrat GaAs au cours de la nitruration et nous 
avons pu accéder aux différents environnements chimiques des atomes Ga, As, N et O 
présents dans la couche de GaN créée. En se basant sur ces mesures expérimentales, une 
modélisation des couches créées GaN a été réalisée. En faisant converger les rapports des 
signaux théoriques XPS vers les rapports expérimentaux, cette modélisation nous a permis de 
calculer la composition et d’estimer l’épaisseur des couches de GaN élaborée. Nous avons pu 
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mettre en évidence, à basse température T<500°C, une quantité d’arsenic libre inférieure à 7% 
et un excès des atomes d’azote par rapport aux atomes de gallium. Par contre à 500°C, nous 
avons pu observer la disparition des atomes d’arsenic libre et un équilibrage des espèces Ga et 
N dans la couche créée. En se basant sur les observations faites en AR-XPS, nous avons 
construit un modèle cinétique raffiné décrivant la croissance de la couche nitrurée. Ce modèle 
décrivant bien l’évolution de l’épaisseur de cette couche nitrurée en fonction du temps de 
nitruration, nous a permis de déterminer des paramètres tels que la constante de réaction 𝐾 et 
un terme propre à la diffusion de l’azote 𝛽. Ce modèle confirme que la vitesse de croissance 
du GaN en utilisant la source GDS (générant des ions N
+
 et N2
+
)
 
est plus élevée que celle de la 
source ECR (produisant des atomes d’azote radicalaire) mettant en valeur l’aspect de 
pénétration des ions. Ainsi, ces résultats ont permis de contrôler avec précision la composition 
et l’épaisseur de la couche de GaNO en modifiant les paramètres expérimentaux. 
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Chapitre 3 Passivation du GaAs par une couche 
mince de GaN  
 
Après cette étude phénoménologique de la nitruration par plasma N2 dans laquelle les étapes 
de la nitruration, la cinétique de croissance, l’épaisseur et la composition de la couche GaN 
élaborée sont identifiées, nous commencerons ce 3ème chapitre par une étude à la fois 
structurelle et optique des couches de GaN élaborées par les deux sources GDS et ECR après 
cristallisation. Nous déterminerons ainsi leurs structurations par diffraction des électrons lents 
(LEED) et nous examinerons la morphologie de la surface du GaN par microscopie 
électroniques à balayage (MEB). Puis, nous caractériserons leurs propriétés optiques par 
micro-photoluminescence en distinguant les différentes transitions enregistrées. Ensuite, nous 
étudierons l’exposition à l’air des substrats GaAs nitrurées par des mesures AR-XPS. Une 
étude de la micro-photoluminescence du GaAs nous permettra de retirer un procédé de 
nitruration optimum pour chacune des deux sources GDS et ECR. Pour obtenir le diagramme 
de bandes des hétérojonctions GaN/GaAs, nous mesurerons la discontinuité des bandes de 
valence par XPS. Nous terminerons ce chapitre par des résultats préliminaires sur la 
fabrication des diodes à base de GaAs nitruré et leurs caractéristiques I(V).  
3.I. Structurations des couches nitrurés  
Généralement, la nature cristalline du GaN peut prendre soit la forme de la structure 
hexagonale wurtzite (h-GaN), soit la structure cubique zinc de blende (c-GaN). Parmi ces 2 
structures, la structure hexagonale du GaN est la plus stable, c’est celle que l’on retrouve lors 
de la croissance de GaN sur des substrats tels que le saphir (Al2O3)[1], le carbure de silicium 
(6H-SiC)[2], l’arséniure de gallium (GaAs (111)A)[3], le silicium Si(111) en déposant une 
couche tampon de nitrure d’aluminium (AlN)[4][5] ou d’oxyde de zinc (ZnO)[6].  
Dans notre cas, après la nitruration de la surface du GaAs par les sources ECR ou GDS, 
processus largement étudiée dans le chapitre précédent, les échantillons sont transférés dans la 
chambre d’analyse dans laquelle un système LEED (Low Energy Electron Diffraction) est 
installé afin d’étudier la structure de la surface du GaN élaborée. Les résultats montrent 
qu’aucun cliché LEED n’est obtenu même en changeant l’énergie des électrons incidents sur 
un intervalle entre 20 et 300 eV. Alors, nous pouvons déduire que la surface du GaN obtenu 
n’a aucune structuration définie autrement dit la structure de la surface du GaN créé n’est pas 
cristalline mais plutôt amorphe. Cependant, suite aux travaux faits par notre équipe durant la 
thèse de Guillaume Monier[7], un recuit à une température de 620°C du GaN permet la 
cristallisation de la couche de GaN suivant une structure cubique en utilisant la source GDS.  
Dans la partie suivante, nous présenterons ainsi la structuration par un recuit à 620°C des 
couches nitrurées élaborées sur GaAs par les deux sources plasma ECR et GDS sous 
différentes conditions expérimentales. Nous allons voir que deux différentes structures 
cristallines de la surface du GaN seront observées. Ce changement de structure de GaN est 
observé seulement lorsque la source de plasma est substituée par l’autre. Pour cela nous 
divisons cette partie en deux sections dont chacune est propre à une des sources plasma. 
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3.I.1 Nitruration par GDS   
Dans cette partie, l’objectif est d’identifier en détail la structuration des couches GaN élaborés 
par la source GDS sur GaAs(100) après un recuit à 620°C pendant 1h.  
La figure 3.1 présente les clichées LEED, après recuit, obtenus pour une surface de GaN, 
élaborée à 500°C pendant 5 min d’exposition au plasma GDS avec une pression d’azote de 
10
-2
 Pa. Le faisceau d’électrons est en incidence normale à la surface et a pour énergie 57, 59 
et 63 eV.  
 
Figure 3.1 Clichés LEED obtenus avec des énergies d’électrons (a) 57eV (b) 59eV et (c) 63 
eV montrant la structure de la surface du GaN élaboré par la GDS à 10
-2
 Pa à température 
500°C pendant 5 min de nitruration après un recuit à 620°C pendant 1h. 
Nous pouvons remarquer que la variation de l’énergie des électrons incidents induit une 
évolution dans les figures de diffraction ne possédant pas une symétrie centrique comme cela 
devrait être pour le cas d’une surface plane. Sur la figure 3.1, nous avons entouré certains 
points qui se déplacent de la même manière, c’est-à-dire dans la même direction lorsque 
l’énergie des électrons incidents augmente. En effet, les quatre points entourés par des cercles 
bleus bougent vers le centre tandis que les quatre points entourés par des cercles rouges se 
déplacent vers l’extérieur de l’écran du diffractomètre. De plus, le mouvement de ces points 
de diffraction est très important même en augmentant faiblement l’énergie de seulement 
quelques électronvolts. Ce type de variation n’est pas commun mais a déjà été observé par la 
communauté de la diffraction des électrons lents. Dans les travaux de Tucker[8], l’auteur 
explique que cette observation montre la formation d’objets 3D possédant des facettes où les 
indices (00)facettes sont considérablement déplacés du centre de l’écran correspondant au 
faisceau incident normale à la surface plane (00)normale. Cet auteur donne une méthode pour 
déterminer l’orientation de la facette formée. Cependant elle est basée sur un cas particulier 
où des faisceaux diffractés passe par la position (00)normale correspondant au centre de l’écran. 
Dans notre travail, ce cas n’est présent que pour une seule énergie électronique de 71 eV et 
ainsi ne permettra pas une détermination précise des paramètres du réseau cristallin. Nous 
avons donc choisi d’utiliser une autre méthode développée par Yang et al.[9] qui prend en 
compte plusieurs clichés LEED à différentes énergies pour déterminer l’orientation des 
facettes formées.  
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 Figure 3.2 Schématisation d’une facette ayant un angle θ avec la surface de référence 
perpendiculaire au faisceau électronique incident. AB est la normale à la facette.   
La figure 3.2 montre une schématisation d’une facette ayant un angle θ avec la surface de 
référence perpendiculaire au faisceau électronique incident. La direction AC représente une 
direction de diffraction de ce faisceau faisant un angle 𝛼 avec le faisceau incident. La 
direction AB est la normale à la facette. Les conditions de diffraction de Laue sont présentée 
par l’Eq.(3.1).  
𝑑.⃗⃗  ⃗ 𝑠1⃗⃗  ⃗ − 𝑑.⃗⃗  ⃗ 𝑠0⃗⃗  ⃗ = 𝑛𝜆⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.1) 
avec n un entier définissant l’ordre de diffraction, 𝜆 la longeur d’onde des électrons incidents, 
d la distance interréticulaire entre deux rangées atomiques de la facette, 𝑠0⃗⃗  ⃗ et⁡𝑠1⃗⃗  ⃗ les vecteurs 
unitaires du faisceau incident et du faisceau diffracté respectivement. 
En se basant sur la schématisation présentée dans la figure 3.2, l’Eq.(3.1) devient:  
𝑑. 𝑐𝑜𝑠 (
𝜋
2
− (𝛼 − 𝜃)) − 𝑑. 𝑐𝑜𝑠 (
𝜋
2
− 𝜃) = 𝑛𝜆⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡ 
𝑑. 𝑠𝑖𝑛(𝛼 − 𝜃) − 𝑑. 𝑠𝑖𝑛(𝜃) = 𝑛𝜆⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.2) 
Le vecteur du moment de transfert est ∆?⃗? = 𝑘1⃗⃗⃗⃗ − 𝑘0⃗⃗⃗⃗ . Ces deux composantes parallèle Δ𝑘∥ et 
perpendiculaire Δ𝑘⊥ sont données par les équations ci-dessous : 
Δ𝑘∥ = 𝑘1. 𝑠𝑖𝑛(𝛼)⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.3) 
Δ𝑘⊥ = 𝑘1. 𝑐𝑜𝑠(𝛼) +𝑘1⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.4) 
avec 𝑘1 le vecteur d’onde des électrons diffractés égal à 2𝜋 𝜆(𝐸1⁄ ) où 𝐸1 est l’énergie des 
électrons diffractés égale à celle des électrons incidents. 
En utilisant les expressions du 𝑐𝑜𝑠(𝛼) et 𝑠𝑖𝑛(𝛼) obtenues par les équations Eq.(3.4) et 
Eq.(3.3) respectivement, l’Eq.(3.2) est exprimée par l’équation ci-dessous: 
Δ𝑘∥ = Δ𝑘⊥. 𝑡𝑎𝑛(𝜃) +
2𝜋. 𝑛
𝑑. 𝑐𝑜𝑠⁡(𝜃)
⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.5) 
Ainsi, l’Eq.(3.5) montre que si nous traçons Δ𝑘∥ en fonction de Δ𝑘⊥ la pente de la droite 
donnera la tangente de l’angle 𝜃.  
Dans notre cas, la surface de référence est la surface du substrat GaAs(100) et la facette 
représente la cristallisation du GaN formé. Nous allons maintenant détailler les étapes suivies 
pour déterminer l’orientation de la facette du GaN formée sur GaAs(100). Notons que tous les 
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clichés LEED obtenus montrent une symétrie rotationnelle d’ordre 4 (symétrie C4), autrement 
dit les points de diffraction possèdent une symétrie suivant une rotation d’un angle de 90°. 
Nous allons traiter les clichés LEED obtenus en faisant varier l’énergie du faisceau 
électronique par pas de 1 eV de 57 à 66 eV.  
En premier, nous calculons l’angle de diffraction 𝛼 pour chaque point entouré par un cercle et 
pour chaque énergie en utilisant l’Eq.(3.6),  
𝑠𝑖𝑛(𝛼) =
𝑢
𝐿
⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.6) 
avec⁡𝐿 la distance entre l’écran et l’échantillon égale à 7.7 cm et 𝑢 la distance de la tache de 
diffraction à l’origine du repère (𝑥,⁡𝑦) sur l’écran du diffractomètre en respectant le sens des 
axes 𝑥 et 𝑦 de la figure 3.3. Cette distance sur la figure 3.3 est rapportée à la distance réelle en 
considérant un diamètre d’écran de 11.5 cm. 
Ensuite, pour chaque cliché LEED, nous calculons les composantes du moment de transfert 
parallèle Δ𝑘∥ et perpendiculaire Δ𝑘⊥ en utilisant les Eqs.(3.3) et (3.4) pour chaque point rouge 
et bleu présenté dans la figure 3.3. Puis, nous traçons la variation de la composante Δ𝑘∥ en 
fonction de Δ𝑘⊥ dans la figure 3.4. D’après l’expression de l’Eq.(3.5), nous pouvons alors 
obtenir l’angle 𝜃 entre la facette du GaN formée et le substrat GaAs(100). Pour cela les 
équations des droites ayant les meilleurs ajustements avec les points expérimentaux sont 
présentées dans la figure 3.4. Pour les deux couples de point (𝑎1
∗; 𝑏1
∗), (𝑎2
∗ ; 𝑏2
∗), (𝑎3
∗ ; 𝑏3
∗) et (𝑎4
∗ ; 
𝑏4
∗), les valeurs des pentes obtenues sont autour de 1 ou -1 montrant la formation de facettes 
du GaN ayant des angles 𝜃 moyens de 44.5°, -44.8°, -134° et 134.7° respectivement par 
rapport au substrat GaAs(100).  
 
Figure 3.3 Cliché LEED traité pour déterminer les facettes de GaN formées sur GaAs(100). 
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Figure 3.4 Variation de la composante Δ𝑘∥ en fonction de Δ𝑘⊥ pour chaque point rouge et 
bleu présenté dans la figure 3.3. Les équations des droites ajustant les points expérimentaux 
sont donnés dans chaque graphe. 
À partir de l’Eq.(3.7), nous pouvons calculer l’angle formé entre la facette GaN d’orientation 
(ℎ 𝑘 𝑙) et le substrat GaAs (100).   
𝑐𝑜𝑠⁡(𝜃) =
ℎ
√ℎ2 + 𝑘2 + 𝑙2
; ⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.7) 
Seules les orientations (110), (-1-10), (1-10) et (-110) nous permettent d’obtenir des angles 
calculés de 45°, -135°, -45° et 135° respectivement. Ce qui correspond aux angles déterminés 
par les pentes en tenant compte d’une incertitude de 2° due à l’incertitude des mesures de la 
position des points de diffraction sur le cliché.  
Pour confirmer la formation de facettes de GaN ayant une orientation (110) ou équivalente, 
nous avons calculé les paramètres de maille (𝑎1; 𝑏1), (𝑎2; 𝑏2), (𝑎3; 𝑏3) et (𝑎4; 𝑏4) liés aux 
points rouges et bleus en utilisant l’Eq.(3.5) et l’ordonnée à l’origine des droites Δ𝑘∥(Δ𝑘⊥) 
ajustant respectivement les points expérimentaux propres aux couples (𝑎1
∗; 𝑏1
∗), (𝑎2
∗ ; 𝑏2
∗), (𝑎3
∗ ; 
𝑏3
∗) et (𝑎4
∗ ; 𝑏4
∗) présentés dans la figures 3.4 et représentant le réseau réciproque. Notons que le 
centre O du cliché de diffraction n’est exactement au centre de l’écran du diffractomètre, ce 
qui indique un «tilt» (estimé autour de 5°) de la normale à la surface de l’échantillon par 
rapport à la direction du faisceau incident. En prenant en compte de ce «tilt», les valeurs des 
paramètres de maille sont reportés dans le tableau 3.1 en utilisant un ordre n=3 pour les 
couples (𝑎1; 𝑏1) et (𝑎3; 𝑏3)  et n=-3 pour les couples (𝑎2; 𝑏2), et  (𝑎4; 𝑏4). Le choix de cet 
ordre de diffraction est cohérent avec l’obtention de paramètres de maille correspondant au 
plan (110) du GaN. En effet les rapports 𝑎𝑖/𝑏𝑖 valant 1.43, 1.32, 1.35 et 1.44 pour 
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respectivement i=1, 2, 3 ou 4 sont comparables au rapport théorique 𝑎𝑡ℎ/𝑏𝑡ℎ = √2 =
1.41⁡pour le plan (110) du GaN cubique.  
Couple tan θ θ°  
Paramètre de maille  
(𝑎𝑖; 𝑏𝑖) avec i=1, 2, 3, 4 
Ordre n Orientation  
(𝑎1
∗; 𝑏1
∗) (0.93; 1.04) (42.9; 46.1) (4.55 ; 3.18) -3 (1 1 0) 
(𝑎2
∗; 𝑏2
∗) (-0.99; -1.00) (-44.7; -45.0) (4.37 ; 3.31) 3 (1 -1 0) 
(𝑎3
∗; 𝑏3
∗) (-1.00; -1.02) (135; 134.4) (4.37 ; 3.22) -3 (-1 1 0) 
(𝑎4
∗; 𝑏4
∗) (1.00; 1.07) (-135.0; -133.0) (4.44 ; 3.08) 3 (-1 -1 0) 
Tableau 3.1 Paramètres caractéristiques des facettes de GaN formées sur GaAs(100). 
Notons que l’incertitude sur la détermination des paramètres de maille propres à ces facettes 
de GaN est plus importante que celle obtenue pour une surface plane. En effet, cela revient à 
additionner l’incertitude engendré par l’ajustement des droites Δ𝑘∥(Δ𝑘⊥). Nous avons ainsi 
estimé l’incertitude sur la mesure du paramètre de maille à 0.18 Å. Ces valeurs des paramètres 
de maille déterminés, résumés dans le tableau 3.1, sont très proches des valeurs du paramètre 
de maille du GaN cubique totalement relaxé obtenu par diffraction des rayons X dans la 
littérature qui est de 4.50 Å[10].   
Pour finir, la présence de l’axe de symétrie C4 sur les clichés LEED nous permet de 
reconstruire les cristallites de GaN formées en pyramides à 4 faces orientés (110) de structure 
cubique schématisé dans la figure 3.5.  
 
Figure 3.5 Schématisation des cristallites de GaN formées sur GaAs(100) en pyramides à 4 
faces orientées (110). 
Dans les figures 3.6(a) et 3.6(b), nous présentons des images obtenues par microscopie 
électronique à balayage (MEB) de la surface des échantillons GaAs(100) nitrurés à 500°C 
pendant 5 min et 1 h puis cristallisés à 620°C pendant 1h. Ces images montrent la formation 
de nanostructures en surface. Nous avons essayé de travailler avec des grandissements plus 
importants pour identifier la forme de ces nanostructures cependant nous atteignons ici la 
limite du microscope, ce qui ne nous a pas permis d’obtenir une image nette de ces 
nanostructures. 
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Figure 3.6 Images MEB obtenues sur des échantillons GaAs(100) nitrurés par GDS à 500°C 
pendant (a) 5 min et (b) 1 h et recuit à 620°C pendant 1h. 
Nous avons également voulu savoir si la structuration de la couche de GaN élaborée après 
cristallisation dépend de l’épaisseur du GaN formé. Pour cela, nous avons choisi d’effectuer 
plusieurs nitrurations avec la source GDS en conservant les mêmes paramètres expérimentaux 
(TGaAs=500°C, P=10
-2
 Pa) mais en changeant le temps de nitruration. Nous avons élaboré 
plusieurs épaisseurs de GaN : 1 nm, 1.5 nm et 2.9 nm pour des temps de nitruration de 5 min, 
23 min et 60 min respectivement. La structuration cristalline de la surface de ces trois 
échantillons nitrurés et recuit pendant 1h à 620°C est observée sur les trois clichés LEED de 
la figure 3.7 obtenus avec une énergie d’électrons incidents de 107 eV.  
 
Figure 3.7 Clichés LEED obtenus avec une énergie d’électrons 107 eV montrant la structure 
de la surface du GaN élaboré par GDS à 10
-2
 Pa à température 500°C pour (a) 5 min (b) 23 
min et (c) 60 min de nitruration après un recuit à 620°C pendant 1h. 
D’après cette figure, nous remarquons que l’augmentation de l’épaisseur du GaN induit une 
augmentation du bruit de fond dans le cliché LEED. Le fond diffus augmente de sorte que le 
rapport signal sur bruit diminue très vite avec l’augmentation de l’épaisseur de GaN. Ce qui 
est intéressant est la présence des pyramides à quatre facettes de GaN pour ces trois 
échantillons. D’après les images MEB présentées par la figure 3.6, nous remarquons que les 
nanostructures du GaN sont bien définies pour l’échantillon nitruré pendant 5 min (figure 
3.6(a)) induisant un cliché LEED net. À l’inverse, pour l’échantillon nitruré pendant 1h, les 
nanostructures de GaN ne sont pas bien définies sur l’image MEB amenant un cliché LEED 
plus diffus. L’épaisseur de GaN formée a donc une importance dans la cristallisation des 
structures pyramidales.  
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Par ailleurs, nous avons étudié la luminescence de ces structures de GaN cubique. Cette 
technique d’analyse est développée dans l’annexe 2 montrant en détail la configuration 
expérimentale utilisée. Nous avons utilisé un laser UV He-Cd (325 nm) avec une densité de 
puissance de 640 W/cm
2
. La figure 3.8 montre le spectre de micro-photoluminescence (µPL) 
obtenu pour l’échantillon nitruré pendant 23 min et cristallisé à 620°C. Ce spectre est localisé 
dans un intervalle d’énergie entre 3 et 3.3 eV dans lequel les transitions propres au GaN 
cubique sont identifiées dans la littérature[11][12][13][14][15]. Ce résultat confirme que le 
GaN formé cristallise sous forme cubique.  
 
 
Figure 3.8 Spectre de micro-photoluminescence (µPL) obtenu à 5 K avec une densité 
d’excitation 640 W/cm
2
 du c-GaN obtenu après une nitruration pendant 23 min et un recuit à 
620°C. 
Nous résumons dans le tableau 3.2, la position de différentes transitions identifiées dans le 
spectre PL ou cathodoluminescence (CL) en fonction de la température de mesure de PL ou 
CL lors de plusieurs études issues de la littérature mettant en jeu deux techniques de 
croissance, l’épitaxie par jets moléculaire (Molecular Beam Epitaxy: MBE) et l’épitaxie 
d’organométallique en phase vapeur (Metalorganic chemical vapor deposition: MOCVD). 
Référence T (°K) 
Transitions 
FX (D
0
, h) (D
0
, A
0
) LODA (e-A’ or e-A
0
) 
Menniger et al.[11] 5 3.272 3.234 3.150 3.064 - 
As et al.[12] 2 3.26 - 3.15 - - 
Strite et al.[13] 4 3.267 - 3.183 - - 
Wu et al.[14] 6 3.274 - 3.178 - 3.056 
Xu et al. [15] 10 3.268 - 3.150 - 3.081 
Tableau 3.2 Positions de différentes transitions dans le spectre PL ou CL obtenus à plusieurs 
températures pour un GaN cubique élaboré sur GaAs(100) dans plusieurs travaux. 
Ces différents travaux nous ont permis d’identifier les différentes transitions obtenues sur nos 
structures. Ainsi, dans le spectre de µPL de la figure 3.8, la transition principale à 3.22 eV 
correspond à la transition donneur-bande (D
0
, h). Cette transition optique a été identifiée 
seulement dans les travaux de Menngier et al.[11] à 3.23 eV où les auteurs observent que la 
couche de GaN cubique élaborée est totalement relaxée. Ainsi, à partir de ces mesures de µPL 
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nous pouvons constater que notre couche de GaN cubique est relaxée, ce qui est cohérent avec 
la valeur du paramètre de maille du GaN cubique obtenu par LEED correspondant au 
paramètre de maille d’une couche de GaN totalement relaxée. La deuxième transition est 
positionnée autour de 3.15 eV. Elle est attribuée à la transition donneur-accepteur DAP 
(Donor-acceptor pair). Cette dernière est identifiée par plusieurs travaux cités dans le tableau 
3.2.   
La dernière transition localisée à 3.06 eV est plus difficile à identifier. Nous avons exclu que 
cette transition soit une réplique phonon (LODA) de la transition DAP puisque l’intensité de 
cette transition est plus grande que celle de la transition DAP. Dans les travaux cités dans le 
tableau 3.2, Wu et al.[14] attribuent l’émission à 3.056 eV à une transition d’électron à un 
accepteur supplémentaire A’. De plus, Xu et al.[15] confirment que l’émission à 3.081 eV est 
propre à la transition d’un électron et un accepteur neutre (eA
0
) en étudiant la dépendance des 
énergies des transitions en fonction de la température de mesure PL.   
Il est à noter que pour l’échantillon nitruré pendant 5 min nous n’avons pas réussi à avoir un 
spectre de luminescence, ce qui est certainement dû à la trop faible quantité de matière 
excitée. Également pour l’échantillon nitruré pendant 1h, la qualité cristalline est moins bonne 
comme nous l’avons vu par LEED, ce qui induit plus de recombinaisons non radiatives 
réduisant la possibilité de récupérer du signal de luminescence.  
3.I.2 Nitruration par ECR  
Plusieurs échantillons de GaAs (100) sont nitrurés en utilisant la source ECR pour trois 
différentes températures 25, 400 et 500°C, à une pression de 2.5×10
-3
 Pa. Afin d’avoir une 
couche de GaN ayant une épaisseur assez grande, nous avons réalisé trois échantillons, l’un à 
25°C pendant 3h et les deux autres à 400 et à 500°C pendant 1h.  
 
Figure 3.9 Clichés LEED montrant la structure hexagonale du GaN élaboré par l’ECR à 
2.5×10
-3
 Pa pour 1h de nitruration (a) à 500°C et (b) à 400°C après un recuit à 620°C pendant 
1h. 
Un premier essai de cristallisation de la couche GaN élaborée à 500°C pour 1h de nitruration 
par un recuit à 620°C pendant 10 min ne permet pas l’obtention d’un cliché de diffraction. 
Nous avons augmenté le temps de recuit à 30 min mais encore une fois la cristallisation du 
GaN n’est pas visible. C’est seulement après un recuit de 1h qu’une structure hexagonale de 
la surface du GaN est détectée comme le montre le cliché LEED présenté dans la figure 
3.9(a). Ce cliché a été obtenu avec des électrons incidents suivant la normale à la surface 
ayant une énergie de 60 eV. Il est à noter qu’en déplaçant l’échantillon cette structure 
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hexagonale est conservée sur toute la surface nitrurée. Nous pouvons remarquer que si 
l’énergie des électrons change, le mouvement des points de diffraction correspond à une 
surface plane contrairement à ce que l’on a pu voir dans le paragraphe précédent. D’après la 
figure 3.9, nous remarquons que le cliché LEED obtenu pour l’échantillon nitruré à 400°C 
engendre un bruit de fond plus important qui peut être lié à une qualité de GaN wurtzite moins 
bonne que celle trouvée pour l’échantillon nitruré à 500°C. À ce stade de notre étude, nous ne 
pouvons pas expliquer cette différence. L’échantillon nitruré à température ambiante (25°C) 
ne montre aucune structuration du GaN. Ainsi, la température de nitruration est un paramètre 
expérimental fondamental pour obtenir une couche de GaN d’une structure wurtzite de bonne 
qualité.   
 
Figure 3.10 Chevauchement des deux plans GaAs(111) et GaN(0002). La cellule unitaire 
représente un désaccord de maille de 4% [17]. 
Nous ne nous attendions pas à obtenir cette structure hexagonale du GaN (h-GaN) puisque le 
substrat GaAs possède une structure cubique. Cependant en cherchant dans la littérature, nous 
avons trouvé que plusieurs groupes de recherche ont obtenu un cristal de GaN de structure 
wurtzite sur GaAs(111)[16][17][18] et GaAs(100)[19][20][21] sous certaines conditions de 
croissance. Ross et al.[17] font croître des couches de GaN sur GaAs(111) en utilisant la 
pulvérisation cathodique par magnétron réactif. Une cible de Ga pure et un rapport de gaz de 
N2:Ar de (7:3) sont utilisés. Une pression partielle d’azote de 3.3 Pa est nécessaire pour 
cristalliser le GaN élaboré. Les auteurs pensent que la raison pour laquelle la croissance du 
GaN wurtzite est obtenue sur GaAs(111) est que la plus grande cellule unitaire présente un 
désaccord de maille de moins de 4% entre les plans GaN(0002) et GaAs(111) comme le 
montre la figure 3.10. La seule différence entre les deux structures wurtzite et zinc blende 
dans les deux directions [0002] et [111] est l’ordre d’empilement des couches. Ils confirment 
que la probabilité d’épitaxie augmente avec le nombre de sites coïncidents. De plus, Okumura 
et al.[18] font la croissance de GaN par épitaxie par jet moléculaire sur GaAs(111) en utilisant 
une cible de Ga et un gaz de diméthylhydrazine comme sources de Ga et de N respectivement. 
Les auteurs expliquent que les plans (0002) du réseau hexagonal et les plans (111) du réseau 
cubique ont la même distance interréticulaire. Ainsi, il est difficile de distinguer ces deux 
structures par les résultats de diffraction XRD, en effet la position du pic à 2𝜃 = 34.3° 
correspondant à l’orientation (111) du substrat GaAs qui est très proche de celle reportée dans 
la littérature pour le GaN(0002) égal à 2𝜃 = 34.4°[22]. 
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Cheng et al.[21] ont fait une étude de la croissance du GaN sur du GaP(100) et du GaAs(100) 
par MBE (Molecular Beam Epitaxy) en utilisant une cible de Ga et un plasma consituté 
majoritairement d’azote radicalaire. Cette étude est basée sur des mesures XRD pour montrer 
qu’il est possible de sélectionner la croissance du GaN wurtzite, zinc blende ou les deux 
ensemble en contrôlant le flux gazeux de surpression d’arsenic As2 appliqué durant la 
croissance. Les auteurs expliquent qu’en absence du flux d’As2 le GaN se croît 
préférentiellement dans sa phase stable de wurtzite pour réduire l’énergie libre de la surface. 
Par contre, lorsque le flux d’As2 est appliqué pendant la croissance de GaN, le GaN adopte la 
structure zinc blende du substrat GaAs(100). Ainsi, en augmentant le flux d’As2 la proportion 
de la phase c-GaN augmente en même temps que la phase h-GaN diminue. Cependant, suite à 
la remarque faite par Okumura et al. à propos de la difficulté de distinguer les pics de 
diffraction propres à GaN(0002) et GaAs(111) dans le spectre XRD, il sera difficile de savoir 
si le GaN wurtzite est élaboré directement sur GaAs(100) ou bien si une structuration 
préalable de la surface du substrat GaAs(100) est réalisé en formant des faces d’orientation 
(111) sur laquelle le GaN wurtzite peut se former.  
En effet, Huang et al.[19] ont fait croître du GaN wurtzite sur GaAs(100) par dépôt de couche 
atomique (Atomic Layer Deposition: ALD) en utilisant le triméthylgallium et l’ammoniac. Ils 
expliquent que l’augmentation de la température de croissance de 500 à 650°C améliore la 
qualité cristalline de GaN wurtzite formé. Ils montrent à travers des images de microscopie 
électronique à transmission (TEM) la formation de facettes (111) à la surface du GaAs(100). 
Ces auteurs expliquent que cette nano-structuration induit la nucléation d’une phase 
hexagonale à la place d’une phase cubique. Ajoutons que Kikuchi et al.[23] ont élaboré des 
couches de GaN par MBE en utilisant une cible Ga et une source d’azote radicalaire. Les 
auteurs ont observé la structure c-GaN sur un substrat GaAs(100). Par contre, en utilisant un 
substrat GaAs(100) nitruré pendant un temps t ≥120s, une structure h-GaN est obtenue. Ils ont 
expliqué ce changement de structure cristalline du GaN par le fait que la structure zinc blende 
du substrat de GaAs est influencée par la haute réactivité des atomes d’azote radicalaire au 
cours du dépôt du GaN. 
Une autre étude faite par Amimer et al.[24] développe la croissance du GaN par MBE en 
utilisant une cible Ga et un plasma d’azote sur des substrats vicinaux de GaAs(100) 
désorientées de 2° par rapport à la direction [100]. Les auteurs expliquent que le rapport R des 
flux N/Ga est un paramètre critique permettant de contrôler la structure du GaN créée. Dans le 
cas où la valeur de R est stœchiométrique, une couche de c-GaN est obtenue. Cependant, si R 
est supérieur à 1, autrement dire lors d’une croissance avec des conditions riche azote, cela 
favorise toujours la croissance de h-GaN. Ajoutons que les travaux faites par Tsuchiya et 
al.[25] sur la croissance de couches de GaN sur GaAs(100) par épitaxie HVPE (Hydride 
Vapor Phase Epitaxy) en utilisant deux précurseurs de gaz GaCl et NH3 montrent aussi que 
l’augmentation du rapport V/III induit une augmentation de la phase hexagonale de GaN. En 
transposant ce résultat sur notre processus de nitruration, nous pouvons remarquer que dans le 
cas de l’utilisation de la source ECR un excès d’azote est présent dans la couche de GaN 
comme nous l’avons déjà vu dans le chapitre 2. À l’inverse, quand nous utilisons la source 
GDS un équilibre est établi entre la quantité des atomes N et les atomes Ga dans la couche de 
GaN élaborée.  
En se basant sur ces différentes observations, nous pouvons constater qu’il y a plusieurs 
explications pour la formation du h-GaN. La première explication est la formation de facettes 
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GaAs(111) durant la croissance du GaN. La deuxième explication est l’absence de 
l’utilisation d’un flux gazeux de surpression d’arsenic As2. Et la dernière est la croissance du 
GaN dans des conditions riches azote.  
Pour le moment, nous ne pouvons pas choisir une explication parmi ces trois. Une possibilité 
pour y répondre serait de réaliser des images TEM à haute résolution de l’interface h-
GaN/GaAs(100) pour vérifier si des facettes GaAs(111) sont formées.   
À partir des deux clichés LEED présentés par la figure 3.9, nous avons déterminés les 
paramètres de maille du GaN hexagonal pour les échantillons nitrurés à 500°C et 400°C. Les 
valeurs obtenues sont respectivement 3.28±0.06Å et de 3.15±0.06Å. En comparant ces deux 
valeurs avec celles obtenues dans les Refs.[26] et [27] à 3.190 Å et 3.189Å respectivement, 
nous obtenons un bon accord. Cependant, nous constatons que le paramètre de maille du GaN 
hexagonal obtenu pour l’échantillon nitruré à 500°C est plus grand. Dans ces deux références, 
la couche de GaN élaborée possède une épaisseur de l’ordre du micromètre ce qui permet une 
relaxation du cristal. Dans notre cas, cette épaisseur est beaucoup plus faible (dGaN=2nm), ce 
qui peut induire des contraintes.  
 
Figure 3.11 Spectre de micro-photoluminescence (µPL) obtenu à 5 K avec une densité de 
puissance 640 W/cm
2
 d’une couche de GaN hexagonal élaborée à 500°C pendant 1h et après 
recuit à 620°C. 
Ainsi nous avons réalisé des spectres de micro-photoluminescence (µPL) pour obtenir 
d’autres informations sur la qualité cristalline de la surface du GaN élaborée en excitant avec 
un laser UV He-Cd (325 nm) avec une densité de puissance de 640 W/cm
2
. Pour l’échantillon 
nitruré à 400°C, nous n’avons pas obtenu assez de signal pour identifier et positionner les 
différentes transitions. Ceci est à relier avec la faible brillance des spots lumineux dans le 
cliché LEED ce qui montre la mauvaise structuration de la couche de GaN créée. Pour 
l’échantillon nitruré à 25°C, nous n’avons pas enregistré un signal de photoluminescence, ce 
qui est là-encore cohérent avec l’absence de motif dans les clichés LEED. Le spectre présenté 
dans la figure 3.11 a été enregistré après l’excitation d’une couche h-GaN élaborée à 500°C et 
après un recuit à 620°C. Dans ce spectre, deux pics sont détectés à 3.420 eV et à 3.200 eV. 
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Pour identifier ces deux composantes nous avons fait une étude bibliographie concernant la 
position en énergie des transitions possibles dans le GaN hexagonal. Dans le cas d’une couche 
de h-GaN non contrainte, la recombinaison excitonique E(XA) est positionnée à 3.478 eV et la 
transition donneur neutre-exciton (D
0
-X) est localisée à une énergie inférieure de 6 meV de 
l’E(XA) donc à 3.472 eV[28][11]. La transition de pair donneur-accepteur (DAP) est détectée 
à 3.263 eV[29]. Cependant les travaux de Thillosen et al.[30] montre que la région entre 3.40 
et 3.46 eV du spectre de µPL est caractéristique de la transition (D
0
-X) pour une couche de 
GaN soumise à une contrainte de tension. Ainsi nous pouvons attribuer au pic à 3.420 eV la 
transition du donneur neutre-exciton (D
0
-XB) et au pic à 3.200 eV la transition des paires 
donneur-accepteur (DAP). Ce décalage en position de l’énergie de la transition (D
0
-XB) dans 
le spectre de µPL de la figure 3.11 vers les basses énergies 3.42 eV par rapport à une couche 
h-GaN non contrainte (3.472eV) confirme la présence d’une contrainte en tension. Ainsi, en 
ajoutant 6 meV à la valeur de la transition (D
0
-XB) nous obtenons l’énergie de l’exciton B 
(E(XB) = 3.426 eV). 
Nous avons dans la suite calculée cette contrainte de tension. Pour cela, quelques hypothèses 
sont nécessaires pour exprimer la nouvelle énergie de la transition excitonique 𝐸𝑋𝐵(𝜖) en 
fonction de cette contrainte : 
 Si un semi-conducteur de structure wurtzite est soumis à une contrainte, l’expression de 
l’énergie au point Γ du maximum B de la bande de valence évolue de la manière suivante : 
 
𝐸𝐵(𝜖) = −
∆1 + 3∆2
2
+ 𝐷1𝜖𝑧𝑧 + 𝐷2(𝜖𝑥𝑥 + 𝜖𝑦𝑦) +
𝐷3𝜖𝑧𝑧 + 𝐷4(𝜖𝑥𝑥 + 𝜖𝑦𝑦)
2
+
1
2
√[∆1 − ∆2 + 𝐷3𝜖𝑧𝑧 + 𝐷4(𝜖𝑥𝑥 + 𝜖𝑦𝑦)]
2
+ 8∆3
2⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.8) 
avec 𝜖𝑖𝑗 les composants du tenseur des contraintes, 𝐷𝑖 les potentiels de déformations et 
∆1=∆𝑐𝑟 et ∆2=∆3= ∆𝑠𝑜/3, (∆𝑐𝑟 et ∆𝑠𝑜 sont respectivement le dédoublement champ cristallin 
et le dédoublement spin orbite).  
 Le fait que le substrat GaAs est en désaccord de maille avec le h-GaN élaboré, soumet ce 
dernier à une contrainte biaxiale induisant l’égalité suivante : 
 
𝜖𝑥𝑥 = 𝜖𝑦𝑦 = −
𝐶33
2𝐶13
𝜖𝑧𝑧,⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.9) 
avec 𝐶𝑖𝑗 les composantes du module d’élasticité. 
 Le minimum de la bande de conduction suit la relation ci-dessous : 
 
𝐸𝐵𝐶(𝜖) = 𝐸𝑔 + E𝐷𝜖𝑧𝑧,⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.10) 
avec 𝐸𝑔 l’énergie entre le maximum de bande de conduction et le minimum de la bande de 
valence sans contrainte et 𝐸𝐷 la composante de dilatation du potentiel de déformation de la 
bande de conduction. Ainsi, la nouvelle énergie de la transition excitonique est donnée par : 
 
𝐸𝑋𝐵(𝜖) = 𝐸𝐵𝐶(𝜖) − 𝐸𝐵(𝜖) − 𝐸𝑖𝑋𝐵 ⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.11) 
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avec 𝐸𝑖𝑋𝐵 l’énergie d’ionisation de l’exciton B. 
Grâce à l’Eq.(3.11) et en utilisant les valeurs des paramètres résumés dans le tableau 3.3, nous 
pouvons extraire la composante du tenseur de la contrainte 𝜖𝑧𝑧 et nous pouvons aussi calculer 
sa valeur. Et à partir de l’Eq.(3.9), nous pouvons calculer les tenseurs suivant 𝑥 et 𝑦. Nous 
avons obtenu les valeurs de -0.25% et 0.42% pour 𝜖𝑧𝑧 et, 𝜖𝑥𝑥 et 𝜖𝑦𝑦 respectivement. Ainsi, les 
signes de ces tenseurs confirment que la couche du h-GaN élaboré est en forte contrainte en 
tension.  
Ce résultat est en bon accord avec les observations et le calcul du paramètre de maille de la 
structure wurtzite faits à partir des clichés LEED. 
 
Energie de transition excitonique 𝐸𝑋𝐵(𝜖) (eV) 3.426 
Bande interdite sans contrainte  𝐸𝑔 (eV) 3.502 
Dédoublement champ cristallin ∆𝑐𝑟 (eV) 0.021 
Dédoublement spin-orbite ∆𝑠𝑜 (eV) 0.016 
Énergie d’ionisation de l’exciton B 𝐸𝑖𝑋𝐵 (eV) 0.024 
Composante de dilatation du potentiel de 
déformation de la bande de conduction 𝐸𝐷(eV) 
66.35 
Module d’élasticité (dyn/cm
2
) 
𝐶13 
𝐶33 
114 
381 
Potentiels de déformation (eV) 
𝐷1 
𝐷2 
𝐷3 
𝐷4 
-20 
-14.2 
8.82 
-4.41 
 
Tableau 3.3 Valeurs des paramètres utilisés pour calculer les composants 𝜖𝑧𝑧, 𝜖𝑥𝑥 et 𝜖𝑦𝑦⁡du 
tenseur des contraintes. 
3.I.3 Conclusion  
Nous pouvons conclure que la structuration de la couche de GaN élaborées par les deux 
sources ECR et GDS n’est pas identique après cristallisation par un recuit à 620°C. La couche 
de GaN créée avec la source GDS se cristallise en formant des cristallites pyramidales à 4 
faces orientées (110) de structure cubique. La formation de ces cristallites est indépendante de 
la température de nitruration. L’épaisseur de GaN créée a montré une importance dans la 
formation de ces cristallites. En effet, en augmentant l’épaisseur de GaN, ces cristallites sont 
moins définies. Par contre, la cristallisation de la couche de GaN obtenue par la source ECR 
montre une structuration hexagonale contrainte en tension. En diminuant la température de 
nitruration, la qualité cristalline de h-GaN obtenue est moins bonne et à température ambiante 
aucune structuration n’est obtenue. Ainsi, dans ce cas la température du substrat au cours de la 
nitruration a une influence significative sur la cristallisation de la couche de GaN 
contrairement au cas de l’utilisation de la source GDS. Cette différence de structuration peut 
être expliquée par la nature des espèces azote produites par les deux sources.  
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3.II. Etude de l’exposition à l’air des couches nitrurées par AR-XPS  
Avant de présenter les résultats concernant l’oxydation à l’air des substrats GaAs nitrurés, 
nous rappelons qu’il est déjà connu que le GaAs s’oxyde rapidement à l’air en formant une 
couche d’oxyde natif en surface. Cette couche induit une forte densité d’états à l’interface 
oxyde/GaAs ancrant le niveau de Fermi de la surface du GaAs au milieu du gap. Ainsi, la 
formation de cette couche à la surface du GaAs affecte les propriétés optoélectroniques des 
dispositifs à base de GaAs. Par exemple pour des applications MOS (Metal oxide 
semiconductor), Lefebvre et al.[31] estiment que la quantité d’arsenic libre As
0
 à l’interface 
oxyde/GaAs est responsable de l’affaiblissement des propriétés électriques du GaAs. C’est 
une des raisons pour laquelle la technologie MISFET (Metal insulator semiconductor field 
effect transistor) à base de Si est largement développée contrairement à celle à base de GaAs. 
De plus, Alekseev et al.[32] ont réalisé récemment des mesures I-V sur des nanofils verticaux 
de GaAs ayant une couche d’oxyde natif en surface en utilisant un microscope à force 
atomique en mode conducteur C-AFM (Conductive atomic force microscopy). Ils ont obtenu 
des courbes d’hystérésis caractérisées par un temps d’enregistrement de l’ordre de la seconde. 
Ce phénomène est expliqué par le piégeage de la majorité des porteurs de charge dans cette 
couche d’oxyde natif en surface de ces nanofils. Ajoutons que c’est en particulier les états 
d’oxydation tels que GaOx, AsOx et la quantité d’As
0
 présents dans cette couche qui captent 
ces porteurs réduisant la conductivité de ces nanofils. Encore, Han et al.[33] ont expliqué que 
la couche d’oxyde natif sur leurs nanofils de GaAs induit des défauts à l’interface qui piège 
les électrons affectant ainsi fortement leur transport dans ces nanofils. Contrairement, ce 
phénomène n’a pas été observé pour les nanofils GaAs passivés[34]. En effet, Yang et al.[35] 
passivent des nanofils GaAs intégrés dans des transistors à effet de champ FET (Field effect 
transistor) par des chalcogènes (Sulfure S, Sélénium Se, Tellure Te). Cette passivation a 
montré que l’effet de déplétion des porteurs de charge dans la couche d’oxyde natif 
correspondant au transport des électrons est affaibli grâce à la formation de liaisons 
covalentes entre les atomes de surface et les chalcogènes. Ainsi, il est indispensable dans un 
premier temps d’étudier l’effet de l’exposition à l’air du substrat de GaAs(100) pour ensuite 
évaluer l’efficacité de la passivation par nitruration et ceci en optimisant les conditions de 
traitement. 
3.II.1 GaAs(100) exposé à l’air  
Nous avons ainsi analysé un substrat de GaAs(100) exposé à l’air par AR-XPS. Nous 
montrons dans la figure 3.12(a) et 3.12(b) la décomposition des pics As3d et Ga3d en fonction 
de l’angle de détection (angle entre la normale à la surface et l’axe de l’analyseur) allant de 0° 
jusqu’à 60° par pas de 15°. Les pics des spectres AR-XPS sont normalisés en énergie par 
rapport à la composante à 41 eV[36] dans le pic As3d liée aux liaisons As-Ga pour négliger la 
charge électrique produit à la surface de l’échantillon. Deux autres composantes sont 
présentes dans ce pic As3d : la première située à 44.3 eV[36][37][38] est attribuée aux 
liaisons As2O3, la seconde est détectée à 45.7 eV[37][38] et correspond aux liaisons 
As2O5. Ces deux composantes sont liées à la couche d’oxyde natif formée en surface du 
GaAs. Quant au pic de Ga3d, il est décomposé par deux pics. La composante principale 
observée à 19 eV est attribuée aux liaisons Ga-As. La deuxième composante est positionné à 
20.4 eV[36][39] propre aux liaisons Ga2O3. Notons que la largeur à mi-hauteur (Full width at 
half maximum FWHM) des composantes liées au volume du GaAs est de 1.05 eV tandis que 
celle propre aux oxydes est plus grande ayant une valeur de 1.2 eV.   
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Figure 3.12 Evolution des pics (a) As3d et (b) Ga3d décomposés en fonction de l’angle de 
détection pour une surface de GaAs oxydé à l’air (non nitruré). 
En augmentant l’angle θ de 0° à 60°, le rapport des pics O1s/Ga3d augmente d’un facteur 1.4 
montrant la localisation des oxydes (As2O3, As2O5, Ga2O3) en surface ce qui est un résultat 
attendu comme nous l’avons décrit dans le chapitre 2. De plus, dans le même temps, le 
rapport Ga3d/As3d est invariant par rapport à l’angle de détection gardant une valeur autour 
de 0.8. Cela nous permet de déduire que les oxydes d’As et de Ga sont répartis de manière 
homogène dans la couche d’oxyde natif formée en surface. Les deux rapports As2O3/As3d et 
Ga2O3/Ga3d augmentent d’une manière remarquable avec l’angle de détection. Ainsi, nous 
pouvons constater que ces états d’oxydation sont localisés en surface. La faible quantité 
d’As2O5 détecté confirme l’incorporation importante de l’oxygène dans le substrat GaAs non 
nettoyé.  
Nous avons fait une estimation de l’épaisseur 𝑑 de cette couche d’oxyde formée en surface du 
GaAs en utilisant l’Eq.(3.12). Dans cette équation, 𝐼𝐺𝑎3𝑑 est la mesure du signal du pic Ga3d 
obtenu pour un échantillon GaAs nettoyé suivant la méthode décrite dans le paragraphe 
2.I.1.3 du chapitre 2 (pas d’oxyde en surface) et 𝐼𝐺𝑎3𝑑
𝑂𝑥𝑦𝑑𝑒
 est le signal provenant des liaisons 
GaAs dans le pic Ga3d pour un échantillon oxydé. Ce dernier signal représente donc le signal 
émis par le substrat GaAs atténué par la couche d’oxyde formée à la surface. Ce calcul est 
valide si le flux de rayons X est constant pour les deux mesures XPS, ceci est vérifié en 
mesurant l’intensité du pic Au4f d’un échantillon d’or positionné en permanence dans la 
chambre de mesure.  
𝑑 = −𝜆𝐺𝑎. ln⁡(
𝐼𝐺𝑎3𝑑
𝑂𝑥𝑦𝑑𝑒
𝐼𝐺𝑎3𝑑
)⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.12) 
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avec 𝜆𝐺𝑎 le libre parcours moyen des photoélectrons Ga3d dans la phase d’oxyde. La valeur 
de 23.33 Å prise dans ce calcul est une valeur moyenne pour les oxydes d’As2O3, As2O5 et 
Ga2O3 obtenue par le logiciel Quases-IMFP TPP2M[40]. 
L’épaisseur de la couche d’oxyde obtenue par l’Eq.(3.12) est de 11 Å. En utilisant la même 
méthode mais en prenant les signaux provenant du pic As3d au lieu du pic Ga3d et en utilisant 
un libre parcours moyen de 23.0 Å, nous obtenons une épaisseur de 13 Å. Ces épaisseurs sont 
cohérentes avec les valeurs de 11 et 12 Å obtenues par Ensling et al.[41] en utilisant des 
radiations synchrotrons d’énergie de photons de 130 et 645 respectivement.   
3.II.2 GaAs(100) nitruré par l’ECR  
Nous allons maintenant étudier l’oxydation de quatre couches nitrurés à plusieurs 
températures 200, 300, 400 et 500°C par la source ECR dont les paramètres expérimentaux de 
nitruration sont résumés dans le tableau 3.4. Ces échantillons ont été exposés à l’air pendant 
40 jours.  
Source ECR  
Pression=10
-2 
Pa 
Substrat GaAs(100) 
Echantillons Température (°C) 
Temps de 
nitruration (h) 
P1 200 6 
P2 300 3 
P3 400 3 
P4 500 6 
Tableau 3.4 Paramètres expérimentaux de nitruration de quatre échantillons nitrurés. 
Des mesures XPS résolues en angles parallèles (pAR-XPS) ont été effectuées par Aymen 
Mahjoub au Laboratoire des technologies de la Microélectronique (LTM) à Grenoble avec 
l’aide de Bernard Pelissier en utilisant une source X Al-Kα. L’avantage de cette technique est 
que l’échantillon n’est pas incliné lors de la mesure ce qui permet de conserver la même zone 
d’analyse en faisant varier l’angle de détection contrairement aux mesures AR-XPS 
conventionnelles. Elle permet aussi de travailler avec une meilleure résolution. Pour une 
mesure pAR-XPS, l’acquisition a lieu simultanément sur plusieurs angles de détection (angle 
entre la normale à l’échantillon et l’axe de l’analyseur) tels que 23°, 31°, 38°, 46°, 53°, 61°, 
68° et permet l’obtention d’un profil chimique.  
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Figure 3.13 Evolution des pics (a) As3d et (b) Ga3d en fonction de l’angle de détection pour 
le GaAs nitruré par la source ECR à 200°C pendant 6h exposé à l’air pendant 40 jours. 
Dans la figure 3.13, nous présentons l’évolution des pics As3d et Ga3d pour l’échantillon 
nitruré avec la source ECR à 200°C pendant 6h, puis exposé à l’air pendant 40 jours en 
fonction des angles de détection 23°, 38°, 53° et 68°. La décomposition des pics As3d et Ga3d 
montrée dans cette figure fait apparaître de la même couleur les sous couches 3d5/2 et 3d3/2 
dues au couplage spin-orbite valant respectivement 0.71 et 0.45 eV. Cinq composantes sont 
détectées dans le pic As3d. La composante principale est liée aux liaisons Ga-As. Les deux 
composantes liées aux atomes d’arsenic libre As
0
 et As
N
 décalés respectivement de 1.5 et 2.1 
eV vers les hautes énergies par rapport aux liaisons As-Ga (comme nous l’avons vu dans le 
chapitre 2 pour les nitrurations avec T≤300°C) sont détectées mais avec un signal très faible. 
Et deux autres composantes attribués aux états d’oxyde d’arsenic As2O3 et As2O5 sont décalés 
respectivement de 3.2 et 4.6 eV vers les hautes énergies par rapport aux liaisons As-Ga. Ces 
états d’oxydation d’arsenic sont les mêmes états identifiés pour l’échantillon de GaAs non 
nitruré exposé à l’air étudié dans le paragraphe précédent. Dans le pic Ga3d, trois 
composantes sont détectées : la composante principale liée au substrat GaAs, la composante 
décalée de 1 eV liée aux liaisons Ga-N et la composante décalée de 1.6 eV représentant les 
états d’oxyde de gallium dû à l’exposition à l’air (Ga2O3) mais également aux liaisons Ga-O 
dans la phase GaNO obtenue suite à l’incorporation d’atomes d’oxygène pendant la 
nitruration comme déjà montré dans le chapitre 2. Ici la résolution de la mesure n’est pas 
suffisante pour permettre de différencier entre l’oxyde de gallium Ga2O3 et les liaisons Ga-O. 
Notons que la largeur à mi-hauteur de toutes les composantes déterminées dans les deux pics 
Ga3d et As3d est 1 eV.   
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Les mêmes composantes liées aux oxydes sont identifiées dans les pics Ga3d et As3d pour les 
autres échantillons nitrurés à des températures plus élevées. Pour l’échantillon nitruré à 
300°C, ces composantes ont les mêmes proportions que pour l’échantillon à 200°C. Par contre 
pour l’échantillon nitruré à 400°C, la composante liée aux atomes d’arsenic libre dans 
l’environnement azoté As
N
 n’est plus présente. Et pour l’échantillon nitruré à 500°C, les deux 
composantes liées aux atomes d’arsenic libre As
0
 et As
N
 ne sont pas présentes. Ces résultats 
sont cohérents avec les mesures XPS obtenues avant exposition à l’air comme nous l’avons 
exposé dans le chapitre 2.  
En réalisant la décomposition pour chaque échantillon des pics As3d, Ga3d obtenus par pAR-
XPS à plusieurs angles tels que 23°, 31°, 38°, 46°, 53°, 61°, 68°, des informations en 
profondeur permettent de réaliser des profils chimiques de manière non-destructive en 
utilisant la méthode de maximisation d’entropie couplée à la méthode des moindres carrés 
détaillée dans la Ref.[42]. Ces profils ont été réalisés en utilisant le logiciel Avantage 
développé par la société ThermoFisher Scientific et sont présentées dans la figure 3.14.   
 
Figure 3.14 Profils chimiques obtenus par pAR-XPS pour des échantillons nitrurés par ECR à 
différentes températures. 
Notons tout d’abord que le pourcentage atomique relatif noté GaN dans la figure 3.14 englobe 
à la fois l’oxyde de gallium Ga2O3 et les liaisons Ga-O dans la phase GaNO ainsi que les 
liaisons GaN pur. En effet, si nous séparons ces liaisons, de nouveaux paramètres sont ajoutés 
au logiciel induisant des reconstructions de profils chimiques incohérents entre nos 
échantillons.  
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D’après la figure 3.14, nous pouvons remarquer que le pourcentage atomique relatif d’As
0
 est 
distribué sur toute l’épaisseur de la couche de GaN pour les trois échantillons P1, P2 et P3. 
Par contre, le pourcentage atomique relatif d’arsenic libre As
N
 est localisé seulement en 
surface pour les échantillons P1 et P2. En augmentant la température de nitruration de 200 à 
300°C, la quantité d’As
N
 a diminué de 10 à 5% pour ces deux échantillons respectivement. 
Pareillement, la quantité d’As
0
 a diminué de 15 à 7% en augmentant la température de 
nitruration de 200°C à 400°C. Ainsi, la température de nitruration modifie le pourcentage 
atomique relatif de ces atomes d’arsenic libre. Ce résultat est cohérent avec le profil en 
composition obtenu par notre modèle XPS construit dans le chapitre 2 pour les échantillons 
nitrurés avant exposition à l’air. Après l’exposition à l’air de ces échantillons, les atomes 
d’arsenic libre sont partiellement oxydés produisant les états d’oxydes As2O3 et As2O5. Les 
pourcentages atomiques relatifs d’As2O3 et d’As2O5 diminuent en surface en augmentant la 
température de nitruration du GaAs. Ces pourcentages ont également une tendance de 
diminution en fonction de la profondeur pour tous les échantillons. Ces oxydes se retrouvent 
dans les couches jusqu’à une profondeur maximale de 1.8 nm en atteignant l’interface 
GaN/GaAs dans le cas des échantillons P1, P2, P3. Dans le logiciel nous sommes obligé de 
définir un substrat de GaAs pur alors que les profils obtenus tendent à nous montrer que 
l’oxydation s’étend probablement au-delà de l’interface. Par contre pour l’échantillon P4, 
pour lequel l’épaisseur de GaN créée est plus importante (𝑑𝐺𝑎𝑁⁡=3.9nm), nous pouvons 
remarquer que les oxydes restent toujours dans la couche nitrurée jusqu’à une profondeur 
maximale d’environ 1.2 nm. Ces oxydes n’arrivent donc pas à l’interface GaN/GaAs.  
3.II.3 GaAs(100) nitruré par l’ECR et la GDS et cristallisé  
Pour approfondir notre étude, nous avons étudié l’effet de la cristallisation de deux couches de 
GaN élaborées par GDS et ECR sur l’oxydation par exposition à l’air pendant 40 jours. Deux 
substrats GaAs (100) sont nitrurés à 500°C par la source ECR et par la source GDS produisant 
une épaisseur de GaN proche de 1.5 nm. Ces deux échantillons sont ensuite cristallisés par un 
recuit à 620°C pendant 1h et analysés après mise à l’air par AR-XPS dans notre bâti UHV 
pour identifier les états d’oxydation en surface par décomposition des pics As3d, Ga3d, N1s 
et O1s. Notons que les pics XPS sont ici aussi normalisés par rapport à la composante à 41 eV 
dans le pic As3d liée aux liaisons As-Ga pour supprimer l’effet de la charge électrique à la 
surface. De plus, les paramètres de décomposition tels que les largeurs à mi-hauteur et la 
position en énergie des composantes liées aux liaisons Ga-As et celles liés aux oxydes As2O3, 
Ga2O3 dans les spectres As3d et Ga3d sont conservés pour ces deux échantillons.  
3.II.3.1 Identification des états d’oxydes obtenus    
Les spectres As3d et Ga3d de l’échantillon nitruré par la source GDS sont décomposés en 
fonction de l’angle de détection dans les figures 3.15(a) et 3.15(b) respectivement. Dans les 
pics As3d, nous observons une composante décalée de 2 eV par rapport aux liaisons As-Ga 
qui n’était pas présente avant exposition à l’air et qui est liée à un état d’oxyde d’arsenic. 
Cette composante à 43 eV est attribuée aux liaisons As2O[41][43] avec une largeur à mi-
hauteur de 1.2 eV. Nous détectons aussi les liaisons As2O3 déjà observés pour l’échantillon de 
référence. Concernant les pics Ga3d, la composante liée à la formation des liaisons Ga-N 
décalée de 0.7 eV par rapport aux liaisons Ga-As ainsi que la composante à 20.4 eV est 
attribuée aux liaisons Ga-O dans la matrice N-Ga-O mais aussi aux liaisons Ga-O liées à 
l’oxydation de surface sous forme Ga2O3 sont observées comme nous l’avons vu dans la partie 
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précédente. Notons que là encore la résolution en énergie des spectres XPS n’est pas assez 
fine pour que nous puissions séparer les deux types de liaison N-Ga-O et Ga2O3.  
 
Figure 3.15 Décomposition des spectres (a) As3d et (b) Ga3d en fonction de l’angle de 
détection pour une surface de GaAs nitrurée par la source GDS et après exposition à l’air 
pendant 40 jours. 
Les spectres As3d et Ga3d de l’échantillon nitruré par l’ECR sont présentés sur les figures 
3.16(a) et 3.16(b) respectivement. Comme le montre la figure 3.16(a), le seul état d’oxydation 
identifié de l’arsenic As2O3 est en très faible quantité. Remarquons ici que les liaisons As2O 
détectées pour l’échantillon nitruré par la source GDS ne sont pas présentes pour l’échantillon 
nitruré par l’ECR. Inversement, le pic Ga3d est décomposé de la même manière que pour 
l’échantillon nitruré par la GDS présentée dans la figure 3.15(b).  
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Figure 3.16 Décomposition des spectres (a) As3d et (b) Ga3d en fonction de l’angle de 
détection pour une surface de GaAs nitrurée par la source ECR et après exposition à l’air 
pendant 40 jours. 
3.II.3.2 Localisation des états d’oxydes produits      
Nous avons tracé l’évolution des rapports des différentes composantes identifiées dans les 
pics As3d, Ga3d et N1s en fonction de l’angle de détection pour ces deux échantillons dans 
les figures 3.17(a), 3.17(b) respectivement.  
 
Figure 3.17 Rapports des pics XPS et des composantes d’oxyde propres aux échantillons (a) 
nitruré par l’ECR (échantillon R1) (b) nitruré par la GDS en fonction de l’angle de détection 
(échantillon R2). 
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Pour l’échantillon R1, le rapport O1s/Ga3d est compris entre 1.30 à 0° et 1.65 à 60°. Par 
contre pour l’échantillon R2, ce rapport est situé entre 1.90 à 0° et 1.77 à 60°. Ainsi, 
l’incorporation de l’oxygène dans l’échantillon R2 est plus grande que celle dans l’échantillon 
R1. Le rapport Ga3d/As3d n’augmente pas pareille pour les deux échantillons. Ce rapport 
augmente de 1.6 à 0° jusqu’à 2.1 à 60° pour l’échantillon R2, ce qui est essentiellement dû à 
l’atténuation des photoélectrons émis par l’arsenic du substrat par la couche de GaN élaborée. 
Par contre, pour R1 ce rapport augmente brutalement entre 1.66 et 1.73 pour les angles 0° et 
30° et 2 et 2.6 pour les angles 45° et 60°. Cela montre que l’interface entre GaN et GaAs pour 
l’échantillon R1 n’est pas organisé de la même manière que l’échantillon R2. En augmentant 
l’angle de détection nous approchons de plus en plus de l’interface. Ainsi, cette augmentation 
brutale peut être expliquée par une interface pour R1 plus abrupte que celle pour R2. Ce 
résultat peut être lié à la formation des cristallites pyramidales de GaN créée par la GDS 
comme nous l’avons déjà vu dans le paragraphe 3.I.1.  
En comparant l’évolution des deux rapports As2O3/As3d et (NGaO+Ga2O3)/Ga3d pour ces 
deux échantillons, nous déduisons que ces rapports sont toujours inférieurs pour l’échantillon 
R1 quelque soit l’angle de détection. Ainsi, la couche de GaN élaboré par la source ECR et 
cristallisée montre une passivation chimique plus importante de la surface du GaAs contre 
l’oxydation par exposition à l’air que celle obtenue par la source GDS et cristallisé.  
3.II.4 Conclusion  
Nous pouvons déduire de cette étude que les couches de GaN élaborée à une température 
inférieure à 500°C n’ont pas montrée une passivation chimique efficace de la surface du GaAs 
puisqu’une quantité importante d’oxyde atteint l’interface GaN/GaAs. Ainsi, il faut avoir une 
couche de GaN d’épaisseur suffisante pour empêcher la formation des oxydes d’arsenic à 
l’interface GaN/GaAs. La cristallisation des couches de GaN élaborées par les deux sources 
GDS et ECR a montré une efficacité pour réduire les états d’oxydes formés en surface du 
GaAs. Ainsi, la cristallisation est une étape essentielle pour la protection chimique de la 
surface de GaN. Ajoutons que la meilleure passivation chimique du GaAs est obtenue par la 
couche de GaN cristallisée, créée par la source ECR. 
3.III. Microphotoluminescence (µPL) du GaAs nitruré et oxydé à l’air  
Dans ce paragraphe, nous allons évaluer le rendement optique du GaAs passivé par ces 
couches minces de GaN en effectuant des mesures micro-photoluminescence (µPL). Tous les 
substrats GaAs(100) étudiés dans cette partie sont excités par la ligne 514 nm d’un laser 
d’argon (Ar
+
) à une température de 5 K avec une densité de puissance de 14 W/cm
2
. Nous 
avons pris un substrat GaAs sans le nitrurer, considéré comme un échantillon de référence 
pour évaluer l’effet de la couche fine du GaN déposée en surface du GaAs. Tous les substrats 
GaAs nitrurés ont montré une amélioration de l’intensité de photoluminescence émis par 
rapport à l’échantillon de référence. Cependant, cette augmentation n’est pas identique pour 
l’ensemble des substrats nitrurés. Elle dépend de la source plasma utilisée, de la température 
de nitruration ainsi que de la qualité cristalline du GaN élaboré.  
3.III.1 Etude du GaAs nitruré par GDS  
Nous résumons dans le tableau 3.5, les trois échantillons G1, G3 et G5 qui sont des substrats 
de GaAs(100) nitrurés par la source GDS à une pression de 10
-2
 Pa pour plusieurs 
températures 25°C, 400°C et 500°C et différents temps de nitruration 60 min, 20 min et 90 
min respectivement. Pour évaluer l’effet de la cristallisation de la couche de GaN sur la 
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photoluminescence du GaAs, trois autres échantillons G2, G4, G6 de GaAs (100) sont nitrurés 
en conservant les mêmes paramètres d’élaboration que les échantillons précédents mais en 
rajoutant l’étape de cristallisation de la couche de GaN par un recuit à 620°C pendant 1h 
comme nous l’avons vu dans le paragraphe 3.I.1. Nous présentons aussi dans ce tableau les 
épaisseurs de couches de GaN créée, estimées à l’aide de notre modèle XPS présenté dans le 
paragraphe 2.II.1.2 du chapitre 2. Notons que la cristallisation ne change pas l’épaisseur de la 
couche de GaN créée.  
Echantillons 
Température de 
 nitruration (°C) 
Temps 
t (min) 
Epaisseur de 
 GaN (nm) 
Cristallisation 
G1 25 60 
1.5 
- 
G2 25 60 recuit à 620°C 
G3 400 20 
1.5 
- 
G4 400 20 recuit à 620°C 
G5 500 90 
3.6 
- 
G6 500 90 recuit à 620°C 
Tableau 3.5 Paramètres expérimentaux pour six échantillons nitrurés par la source GDS à une 
pression de 10
-2
 Pa pour plusieurs températures et différents temps de nitruration.  
Les spectres de µPL correspondants aux échantillons listés dans le tableau 3.5 sont présentés 
dans la figure 3.18. Nous pouvons remarquer que deux pics dominants sont positionnés à 
1.490 et 1.495 eV correspondant respectivement à la transition donneur neutre vers un 
accepteur neutre (D
0
-A
0
) et à la transition de la bande de conduction vers un accepteur neutre 
(e-A
0
). Ces deux émissions sont souvent observées dans les spectres de µPL du GaAs comme 
indiqué dans la littérature[44][45][46][47]. Une faible émission est observée autour de 1.450 
eV. Elle est liée aux deux répliques phonons optiques longitudinaux d’ordre 1 des transitions 
(e-A
0
) et (D
0
-A
0
)[47]. La dernière émission se trouve dans l’intervalle d’énergie de 1.500 à 
1.520 eV propre aux émissions excitoniques, sa position en énergie est autour 1.513 eV. Cette 
émission est attribuée aux deux transitions donneur neutre vers la bande de valence (D
0
-h) et 
donneur ionisé vers un exciton (D
+
-X)[46].   
 
Figure 3.18 Spectres de micro-photoluminescence de substrats de GaAs(100) nitrurés par la 
source GDS à 5 K pour plusieurs températures et différents temps de nitruration. Les 
paramètres expérimentaux de nitruration des échantillons sont détaillés dans le tableau 3.5. 
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Tous les spectres de µPL pour les échantillons nitrurés montrent une amélioration par rapport 
à l’échantillon GaAs de référence (GaAs non nitruré). Pour G1, les deux pics (D
0
-A
0
) et (e-
A
0
) augmente d’un facteur 10 par rapport à l’échantillon de référence. Ce facteur diminue à 9 
et 2 pour les deux échantillons G3 et G5 respectivement. Ainsi, la couche de GaN créée à 
basse température 25°C induit le meilleur rendement de la photoluminescence de GaAs 
nitruré par rapport aux deux autres échantillons nitrurés à 400 et 500°C (échantillon G3 et 
G5).  
Notons que nous n’avons pas obtenu de différence de la photoluminescence lorsque nous 
avons augmenté l’épaisseur de GaN créées (non présenté ici). De ce fait, nous pouvons 
constater que seule la température de nitruration joue un rôle essentiel sur le rendement de 
photoluminescence du GaAs nitruré.  
En comparant les spectres de µPL des couples (G1, G2), (G3, G4) et (G5, G6) correspondant 
aux échantillons avant et après recuit à 620°C, nous pouvons remarquer que la cristallisation 
de la couche de GaN diminue le rendement de photoluminescence du GaAs nitruré. Ce 
rendement reste quand même supérieur à l’échantillon de référence d’un facteur 6, 7 et 1.5 
pour les échantillons G2, G4 et G6 respectivement.  
Pour mieux comprendre ces différences de rendement, nous avons réalisé des images MEB de 
la surface des échantillons G5 et G6 présentées dans les figures 3.19(a) et 3.19(b) 
respectivement. En comparant ces deux images MEB, nous pouvons en déduire que la 
cristallisation de la couche de GaN change la morphologie de la surface de GaN. En effet, 
durant le recuit de la couche de GaN amorphe obtenue après nitruration se structurant en 
cristallites comme nous l’avons vu dans le paragraphe 3.I.1 de ce chapitre, un découvrement 
de la surface de GaAs est obtenu. Ce découvrement peut expliquer la diminution de la 
photoluminescence du GaAs nitruré après cristallisation de la couche de GaN. 
 
Figure 3.19 Images MEB obtenues sur les échantillons nitrurés (a) G5 et (b) G6. 
D’après ces mesures de µPL, nous pouvons confirmer que le processus de nitruration par la 
source GDS permettant une amélioration maximale de la photoluminescence du GaAs est 
celui de la nitruration à température ambiante sans cristallisation de la couche de GaN créée.  
3.III.2 Etude du GaAs nitruré par ECR 
Nous présentons dans le tableau 3.6 cinq échantillons E1, E2, E3, E4 et E5 qui sont des 
substrats de GaAs(100) nitrurés par la source ECR à une pression P=10
-2
 Pa pour plusieurs 
températures 25°C, 400°C et 500°C et pour deux temps de nitruration différents 180 min et 60 
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min, avec et sans recuit à 620°C. Nous avons pris un temps de nitruration plus important pour 
la nitruration à 25°C car, d’après les résultats obtenus dans le chapitre 2, nous savons que la 
vitesse de croissance à cette température est faible par rapport aux nitrurations à des 
températures plus élevées. En effet les calculs d’épaisseurs montrent une valeur de 1.1 nm 
pour la nitruration à température ambiante et des valeurs similaires de 2.0 et 2.1 pour les 
nitrurations à 400 et 500°C. 
Echantillons 
Température de 
 nitruration (°C) 
Temps 
t (min) 
Epaisseur de 
 GaN (nm) 
Cristallisation 
E1 25 180 
1.1 
- 
E2 25 180 recuit à 620°C 
E3 400 60 
2.0 
- 
E4 400 60 recuit à 620°C 
E5 500 60 2.1 recuit à 620°C 
Tableau 3.6 Paramètres expérimentaux pour cinq échantillons nitrurés par la source ECR à 
une pression de 10
-2
 Pa pour plusieurs températures et différents temps de nitruration, avec et 
sans recuit à 620°C. 
 
Figure 3.20 Spectres de micro-photoluminescence de substrats GaAs(100) nitrurés par la 
source ECR à 5 K pour plusieurs températures et différents temps de nitruration avec et sans 
recuit à 620°C. Les paramètres expérimentaux de nitruration des échantillons sont détaillés 
dans le tableau 3.6. 
Les spectres de µPL pour les échantillons exposés dans le tableau 3.6 sont présentés sur la 
figure 3.20. Les pics identifiés dans ces spectres de µPL sont identiques à ceux détectés pour 
les échantillons nitrurés par la GDS. Les échantillons E1, E2, E3 et E4 nitrurés montrent une 
augmentation d’un facteur 5, 15, 3 et 5 de la photoluminescence du GaAs respectivement par 
rapport à l’échantillon de référence (c’est le même que pour l’étude avec la GDS).  
En comparant les spectres de µPL correspondants aux deux couples (E1, E2) et (E3, E4) nous 
pouvons étudier l’effet de la cristallisation de la couche de GaN. Nous constatons que dans le 
cas de l’utilisation de la source ECR, la cristallisation de la couche de GaN induit une 
augmentation de la photoluminescence contrairement à ce que nous avons constaté dans la 
partie précédente en utilisant la source GDS. Ainsi l’effet de la cristallisation de la couche de 
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GaN sur le rendement de photoluminescence du GaAs n’est pas le même pour les deux types 
de sources ECR et GDS. Cette différence peut être reliée à la différence de structuration de la 
couche de GaN obtenue par ces deux sources comme nous l’avons montré dans le paragraphe 
3.I.   
 
Figure 3.21 Images MEB obtenues sur les échantillons nitrurés (a) E1 et (b) E2 (c) E3 et (d) 
E4. 
Nous avons donc réalisé des images MEB sur les couples d’échantillons nitrurés (E1, E2) et 
(E3, E4) présentées sur la figure 3.21 afin de mieux comprendre l’effet de cette cristallisation 
de la couche GaN. Les images propres aux échantillons E1 et E2 montrent que la surface de 
GaN est plus rugueuse après cristallisation. Par contre sur les échantillons E3 et E4, nous 
observons des «pits» (trous) en majorité de forme pyramidale à base carrée qui sont formés à 
la surface. Notons que le recuit ne semble pas influencer ces pits. Des «pits» similaires ont été 
observé par Tricker et al.[48] en expliquant l’origine de ces «pits» par la diffusion et la 
désorption des atomes d’arsenic sous forme As2 contrairement aux atomes de gallium. 
Cependant, la formation de ces «pits» peut probablement être liée à des relaxations de la forte 
contrainte en tension du h-GaN créée que nous avons calculée dans le paragraphe 3.I.2.  
Ainsi, la cristallisation de la couche de GaN ne modifie pas la morphologie de la surface dans 
le cas de l’utilisation de la source ECR. L’image MEB sur l’échantillon E5 nitruré à 500°C et 
recuit (figure 3.22) confirment aussi la formation de «pits» mais de taille plus grande (200 à 
300 nm) que ceux observés sur l’échantillon E4 de tailles de 40 à 100 nm. Ainsi, nous 
constatons que la taille des «pits» est donc influencée par la température de nitruration.  
Après ces différentes observations, nous pensons que ces «pits» peuvent être des centres de 
recombinaisons non radiatives qui, de ce fait, induisent une diminution du rendement de 
photoluminescence du GaAs. La taille importante de ces «pits» formés à la surface de 
l’échantillon E5 provoque une augmentation des recombinaisons non radiatives qui empêche 
l’amélioration de la photoluminescence du GaAs, comme nous l’avons observé dans la figure 
3.20. 
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Figure 3.22 Image MEB obtenue sur l’échantillon E5 nitruré à 500°C et recuit à 620°C. 
Par conséquence, nous pouvons en déduire que le processus de nitruration du GaAs optimum 
utilisant la source ECR est la nitruration à température ambiante suivie de la cristallisation de 
la couche de GaN par un recuit à 620°C pendant 1h. 
3.III.3 Conclusion  
Les mesures de µPL réalisées sur les différents échantillons nitrurés en utilisant les deux 
sources ECR et GDS montrent une amélioration de la photoluminescence du GaAs. Pour les 
deux types de sources, l’augmentation de la température de nitruration diminue l’intensité de 
photoluminescence du GaAs nitruré.  
Dans le cas de la source GDS, la cristallisation de la couche de GaN diminue le rendement de 
photoluminescence du GaAs nitruré. Ainsi, le processus optimum identifié de la nitruration 
par la source GDS est la nitruration à température ambiante sans cristallisation de la couche 
de GaN.  
Dans le cas de la source ECR, la cristallisation de la couche de GaN créée induit une 
augmentation considérable de la photoluminescence du GaAs. Cependant, avec la formation 
de «pits» en surface possédant des tailles dépendantes de la température de nitruration, nous 
avons obtenu une diminution de la photoluminescence du GaAs lorsque la température de 
nitruration augmente puisqu’ils sont des centres de recombinaisons non radiatives. Le 
processus de nitruration optimum trouvé en utilisant la source ECR est donc la nitruration à 
température ambiante suivie de la cristallisation de la couche de GaN.   
En comparant les processus optimisés pour ces deux sources, nous constatons que la source 
ECR est plus efficace que la source GDS pour créer une couche de GaN induisant une 
amélioration de la photoluminescence du GaAs. Pour approfondir cette étude, des mesures PL 
résolue en temps sont nécessaires pour évaluer la durée de vie des porteurs de charge dans les 
échantillons GaAs nitrurés. Une étude des défauts présents dans les couches de GaN créées 
pourraient également nous donner des justifications supplémentaires sur l’augmentation ou la 
diminution de la photoluminescence du GaAs nitruré.  
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3.IV. Offsets de bandes  
Une hétérojonction à base de semi-conducteur peut être réalisée lorsque deux ou plusieurs 
semi-conducteurs de type différent sont en contact. En effet, l’utilisation de ces 
hétérojonctions dans la conception et la fabrication des dispositifs optoélectroniques a montré 
une amélioration importante de leurs performances. Cela peut être expliqué par la possibilité 
de contrôler des paramètres fondamentaux du semi-conducteur comme la mobilité des 
porteurs de charge, l’énergie de gap, les masses effectives des électrons et des trous. 
La qualité d’une hétérojonction est définie par deux paramètres physiques importants : l’offset 
des maxima des bandes de valence ∆𝐸𝑣 et l’offset des minima des bandes de conduction ∆𝐸𝑐 
et par la courbure de bandes qui peut modifier les masses effectives des électrons et des trous. 
Ces deux paramètres ∆𝐸𝑣 et ∆𝐸𝑐 représentent la discontinuité énergétique entre les maxima de 
la bande de valence (VBM) et entre les minima de la bande de conduction (CBM) à 
l’interface des deux semi-conducteurs. Notamment, le transport et le confinement quantique 
des électrons à l’interface des hétérojonctions sont dépendants du paramètre ∆𝐸𝑣. Nous 
présentons dans la figure 3.23 les trois types possibles d’alignement des bandes à l’interface 
d’une hétérojonction constituée de deux semi-conducteurs différents.   
 
Figure 3.23 Différents types possibles d’alignement des bandes à l’interface de deux semi-
conducteurs différents SC(1) et SC(2) possédant une énergie de gap Eg1 et Eg2 
respectivement. 
L’alignement des bandes de type I présenté sur la figure 3.23(a) est établi lorsqu’un semi-
conducteur SC(1) de gap Eg1 est mis en contact avec un semi-conducteur SC(2) de gap Eg2 
supérieur à Eg1 de telle sorte que le maximum de la bande de valence de SC(1) soit supérieur 
à celui de SC(2) et que le minimum de la bande de conduction de SC(1) soit inférieur à celui 
de SC(2). Dans ce cas les électrons et les trous sont localisés dans le SC(1) puisque les offsets 
agissent comme des barrières de potentiel empêchant ces derniers de passer dans le SC(2).  
Par contre, dans le cas de l’alignement de type II donnée sur la figure 3.23(b), le maximum de 
la bande de valence et le minimum de la bande de conduction de l’hétérojonction 
n’appartiennent pas au même semi-conducteur comme dans le cas de l’alignement de type I. 
Le SC(1) possède le maximum de la bande de valence et le SC(2) possède le minimum de la 
bande de conduction. Dans ce cas, les trous et les électrons s’accumulent respectivement dans 
les semi-conducteurs SC(1) et SC(2).  
Le dernier alignement de type III exposé dans la figure 3.23(c) est un cas particulier du type II 
propre aux hétérojonctions à gap brisé puisqu’il n’y a plus de chevauchement des bandes 
interdites. Dans ce cas, la bande de conduction de SC(2) est inférieure à la bande de valence 
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de SC(1). Nous rappelons que pour ces deux types d’alignement II et III, les électrons et les 
trous sont toujours séparés dans l’espace.  
Au cours de ce travail, nous avons utilisé la spectroscopie XPS pour déterminer le type 
d’alignement des bandes de l’hétérojonction GaN/GaAs élaborée. Nous avons appliqué la 
méthode décrite par Waldrop et al.[49] pour mesurer la discontinuité des bandes de valence à 
l’interface d’une hétérojonction grâce à l’offset des maximums des bandes de valence ∆𝐸𝑣 
mesurés.  
 
Figure 3.24 Schématisation du diagramme d’alignement des bandes énergétiques d’une 
hétérojonction de deux semi-conducteurs notés SC(1) et SC(2). 
Afin de mieux comprendre cette méthode, nous montrons dans la figure 3.24 un diagramme 
d’alignement des bandes énergétiques d’une hétérojonction de deux semi-conducteurs grâce 
aux mesures XPS. En se basant sur cette figure, nous pouvons déterminer l’offset des maxima 
des bandes de valence ∆𝐸𝑣 à l’interface de l’hétérojonction grâce à l’Eq.(3.13).  
∆𝐸𝑣 = (𝐸𝑉𝐵𝑀
𝑆𝐶(2) − 𝐸𝐶𝐿
𝑆𝐶(2)) − (𝐸𝑉𝐵𝑀
𝑆𝐶(1) − 𝐸𝐶𝐿
𝑆𝐶(1)) − ∆𝐸𝐵⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.13) 
avec 𝐸𝐶𝐿
𝑆𝐶(1)
 et 𝐸𝐶𝐿
𝑆𝐶(2)
 les énergies de liaison d’un niveau de cœur choisi et 𝐸𝑉𝐵𝑀
𝑆𝐶(1)
 et 𝐸𝑉𝐵𝑀
𝑆𝐶(2)
 le 
maximum de la bande de valence de chacun des deux semi-conducteurs SC(2) et SC(1) 
respectivement, et ∆𝐸𝐵 = 𝐸𝐶𝐿
𝑆𝐶(2) − 𝐸𝐶𝐿
𝑆𝐶(1)
. Notons que pour calculer ∆𝐸𝐵, il faut que les deux 
niveaux de cœur soit détectés dans le même spectre XPS. Cette condition est satisfaite pour 
une épaisseur de l’hétérojonction SC(1)/SC(2) qui ne dépasse pas la profondeur d’analyse 
XPS (~10 nm) dans le cas où les radiations Al Kα (1486.6 eV) ou Mg Kα (1253.6 eV) sont 
utilisées.  
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Figure 3.25 Niveaux de cœur Ga3d et As3d et le VBM d’un substrat GaAs nettoyé. 
Nous appliquons cette méthode aux deux hétérojonctions h-GaN/GaAs et c-GaN/GaAs 
obtenues en utilisant respectivement les deux sources ECR et GDS. Ces deux nitrurations ont 
été faites à une température de 500°C et les couches de GaN ont été recuites à 620°C pendant 
1h. Les deux épaisseurs de h-GaN et de c-GaN sont similaires et ont été estimés à 1.5 nm. En 
considérant que les deux semi-conducteurs SC(1) et SC(2) sont respectivement le substrat 
GaAs et la couche de GaN, l’Eq.(3.13) devient : 
∆𝐸𝑣 = (𝐸𝑉𝐵𝑀
𝐺𝑎𝐴𝑠 − 𝐸𝐴𝑠3𝑑
𝐺𝑎𝐴𝑠) − (𝐸𝑉𝐵𝑀
𝐺𝑎𝑁−𝐸𝐺𝑎3𝑑
𝐺𝑎𝑁 ) − ∆𝐸𝐵(𝐸𝐺𝑎3𝑑
𝐺𝑎𝑁 𝐺𝑎𝐴𝑠⁄ − 𝐸𝐴𝑠3𝑑
𝐺𝑎𝑁 𝐺𝑎𝐴𝑠⁄ )⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.14) 
Pour déterminer les différentes paramètres de l’Eq.(3.14), nous avons réalisé des mesures 
XPS sur quatre échantillons : sur un échantillon de GaAs pur nettoyé avec le processus de 
nettoyage décrit dans le paragraphe 2.I.1.2 du chapitre 2, sur un échantillon de GaN 
commercialisé de structure wurtzite et sur deux hétérojonctions h-GaN/GaAs et c-GaN/GaAs. 
Notons qu’il est nécessaire de réaliser une calibration du spectromètre en mesurant le niveau 
de Fermi (maximum de la bande de valence) d’un échantillon d’or positionné en permanence 
dans la chambre d’analyse.   
Nous présentons dans la figure 3.25 la position du maximum des bandes de valence (VBM) 
déterminée par une extrapolation linéaire du spectre de valence (VB) donnant une valeur de 
0.28 eV pour le GaAs nettoyé. Cette valeur est proche de la valeur obtenue par Jiang et al.[50] 
de 0.35 eV. Dans cette figure, nous déterminons aussi les deux niveaux d’énergie de cœur 
Ga3d et As3d par rapport à la position VBM à respectivement 18.85±0.1eV et 40.67±0.10 eV. 
Pour calculer ∆𝐸𝑣, nous avons choisi le niveau d’énergie de cœur As3d comme référence pour 
le substrat GaAs. Ainsi, la valeur de (𝐸𝑉𝐵𝑀
𝐺𝑎𝐴𝑠 − 𝐸𝐴𝑠3𝑑
𝐺𝑎𝐴𝑠) présente dans l’Eq.(3.14) est de 
40.67±0.10 eV. En tenant compte de l’incertitude de la mesure de 0.1 eV, cette valeur est en 
bon accord avec celle obtenue par Ding et al.[51] qui est de 40.80±0.07 eV.  
Nous rappelons que l’épaisseur de la couche de GaN élaborée par notre processus de 
nitruration atteint une saturation à 4.8 nm (comme le montre la figure 2.22 dans le chapitre 2), 
des couches massives de GaN ayant des structures hexagonale ou cubique ne peuvent pas être 
élaborées par notre procédé de nitruration. Ainsi, la valeur de (𝐸𝑉𝐵𝑀
𝐺𝑎𝑁 − 𝐸𝐺𝑎3𝑑
𝐺𝑎𝑁 ) ne peut pas 
être déterminée à partir de nos couches h-GaN et c-GaN. Pour cette raison, nous avons donc 
analysé en XPS un substrat commercial de GaN avec une structure wurtzite élaboré par MBE 
pour mesurer les niveaux de cœur Ga3d et N1s et le VBM comme le montre la figure 3.26. 
Les valeurs déterminées sont de 2.1±0.1 eV pour le VBM et de 19.80 et 397.33 eV 
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respectivement pour les niveaux de cœur Ga3d et N1s. Pour ce substrat, nous avons choisi le 
niveau de cœur Ga3d comme référence. Ainsi, la valeur de (𝐸𝑉𝐵𝑀
𝐺𝑎𝑁 − 𝐸𝐺𝑎3𝑑
𝐺𝑎𝑁 ) propre au substrat 
GaN wurtzite est égale à 17.70 eV. Cette valeur est très proche de celle reportée dans la 
littérature de 17.76 eV[52][53]. Pour le GaN cubique massif, nous avons pris de la littérature, 
la valeur de (𝐸𝑉𝐵𝑀
𝐺𝑎𝑁 − 𝐸𝐺𝑎3𝑑
𝐺𝑎𝑁 ) déterminé par Ding et al.[51] de 17.66 eV car nous n’avions pas 
d’échantillon disponible pour l’analyser. 
 
Figure 3.26 Niveaux de cœur Ga3d et N1s et le VBM du substrat GaN commercial (wurtzite). 
Ensuite, grâce à nos mesures XPS réalisées sur les deux hétérojonctions h-GaN/GaAs et c-
GaN/GaAs, nous avons déterminé la valeur de ∆𝐸𝐵(𝐸𝐺𝑎3𝑑
𝐺𝑎𝑁/𝐺𝑎𝐴𝑠
− 𝐸𝐴𝑠3𝑑
𝐺𝑎𝑁/𝐺𝑎𝐴𝑠
) propre à chaque 
hétérojonction puis nous avons calculé  ∆𝐸𝑣 en utilisant l’Eq.(3.14).  
 
Figure 3.27 Niveaux de cœur Ga3d et As3d de l’hétérojonction h-GaN/GaAs. 
Nous montrons dans la figure 3.27 les niveaux de cœur Ga3d et As3d propres à 
l’hétérojonction h-GaN/GaAs. L’écart en énergie entre ces deux niveaux correspond à la 
valeur de ∆𝐸𝐵(𝐸𝐺𝑎3𝑑
ℎ−𝐺𝑎𝑁/𝐺𝑎𝐴𝑠
− 𝐸𝐴𝑠3𝑑
ℎ−𝐺𝑎𝑁/𝐺𝑎𝐴𝑠
) qui est de 21.23 eV. De la même manière, nous 
avons obtenu une valeur de 21.27 eV pour ∆𝐸𝐵(𝐸𝐺𝑎3𝑑
𝑐−𝐺𝑎𝑁/𝐺𝑎𝐴𝑠
− 𝐸𝐴𝑠3𝑑
𝑐−𝐺𝑎𝑁/𝐺𝑎𝐴𝑠
) correspondant 
à l’hétérojonction c-GaN/GaAs.  
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Après avoir obtenir ces différents paramètres, nous pouvons déterminer les offset des maxima 
des bandes de valence ∆𝐸𝑣 à l’interface des deux hétérojonctions. La valeur de ∆𝐸𝑣 obtenue 
est de 1.74 eV pour les deux hétérojonctions h-GaN/GaAs et c-GaN/GaAs avec une 
incertitude de 0.1. Pour calculer également les discontinuités des minima des bandes de 
conduction ∆𝐸𝑐 correspondantes aux deux hétérojonctions, nous avons besoin des valeurs des 
énergies de gap du h-GaN, du c-GaN et du GaAs à 300 K.  
Pour cela, nous avons calculé les énergies de gap pour c-GaN, h-GaN et GaAs à 5 K en 
utilisant les spectres de photoluminescence obtenus à 5 K présentés sur les figures 3.8 
(paragraphe 3.I.1), 3.11 (paragraphe 3.I.2) et 3.18 (paragraphe 3.III.1). Les valeurs sont 
résumées dans le tableau 3.7. À partir de ces valeurs et en utilisant l’équation empirique de 
Varshni[54], nous avons calculés les valeurs des énergies de gap correspondantes à 300 K. 
Ces valeurs sont aussi présentés aussi dans le tableau 3.7.  
 Energie de gap (eV) 
Température GaAs h-GaN c-GaN 
5  K 1.51 3.45 3.30 
300 K 1.41 3.38 3.23 
 
Tableau 3.7 Energies de gap du GaAs, h-GaN et c-GaN obtenus à 5 et calculées à 300 K. 
 
 
Figure 3.28 Représentation schématique des alignements de bande pour l’hétérojonction (a) 
h-GaN/GaAs et (b) c-GaN/GaAs. 
Nous présentons dans les figures 3.28(a) et 3.28(b) la représentation schématique des 
alignements de bandes pour les deux hétérojonctions h-GaN/GaAs et c-GaN/GaAs 
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respectivement. Pour l’hétérojonction c-GaN/GaAs, la discontinuité ∆𝐸𝑐 est égale à -0.08 eV. 
Cette valeur est cohérente avec celle obtenu par Ding et al.[51] de -0.03 eV confirmant 
l’alignement des minimums des bandes de conduction propres au substrat de GaAs et à la 
couche de c-GaN. Ainsi, les électrons dans cette hétérojonction traversent facilement 
l’interface c-GaN/GaAs. Par contre, la valeur de ∆𝐸𝑐 obtenu pour l’hétérojonction h-
GaN/GaAs est de -0.23 eV. Dans ce cas, nous pouvons déduire que l’hétérojonction h-
GaN/GaAs créée est de type I dans laquelle les électrons sont confinés dans le substrat de 
GaAs. Ce confinement peut être un des effets qui explique que le meilleur rendement de la  
photoluminescence du GaAs est obtenu en nitrurant avec la source ECR et en cristallisant la 
couche de GaN comme nous l’avons déjà vu dans le paragraphe 3.III.2.  
3.V. Caractérisation courant-tension I(V) des diodes Schottky à base 
de GaAs nitruré  
Dans ce paragraphe, nous allons présenter les résultats préliminaires de la fabrication de 
diodes Schottky à base de GaAs nitruré du type Au/GaN/GaAs/AuGe. Afin de mettre en 
évidence l’effet du processus de nitruration du GaAs sur le comportement électrique de ces 
diodes, nous avons réalisé des mesures courant-tension I(V). Pour cela, nous avons élaboré 
trois diodes Schottky D0, D1 et D2. Nous schématisons sur la figure 3.29 les diodes réalisées 
par trois vues différentes.  
 
Figure 3.29 Schématisation des diodes réalisées sans et avec nitruration (a) vue face arrière, 
(b) vue face avant et (c) coupe transversale. 
Un bon contact ohmique arrière est nécessaire afin de pouvoir caractériser la diode Schottky à 
base de GaAs comme nous pouvons le constater dans la littérature[55][56][57][58]. En effet, 
la structure de ces contacts ohmiques a évolué d’une configuration initiale comprenant un seul 
métal vers un empilement composé de plusieurs métallisations différentes. Les contacts 
réalisés dans ce travail ont été effectués par C. Varenne de l’équipe «Systèmes et 
Microsystèmes Capteurs Chimiques» de l’Institut Pascal, en se basant sur une procédure à 
plusieurs métallisations AuGe mise au point au laboratoire[59]. Cette étape consiste à déposer 
100 Å d’Au, puis 350 Å de Ge et finalement 1000 Å d’Au à travers un cache en molybdène 
permettant la réalisation de plusieurs plots d’AuGe sous une pression 10
-4
 Pa à l’aide d’un 
évaporateur sous vide. Après le dépôt, les substrats sont chauffés par paliers sous atmosphère 
réductrice H2 à 200°C pendant 3 min, puis à 250°C et à 300°C pendant 1 min. En appliquant 
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une tension entre deux motifs, l’ohmicité du contact est vérifiée lorsque la courbe obtenue est 
une droite. 
Diodes  Structures 
Température de 
 nitruration (°C) 
Temps 
t (min) 
Epaisseur de 
 GaN (nm) 
D0 Au/GaAs/AuGe - - - 
D1 Au/GaN/GaAs/AuGe 500 10 1.0 
D2 Au/GaN/GaAs/AuGe 500 120 2.9 
Tableau 3.8 Paramètres expérimentaux pour les deux nitrurations effectuées par la source 
ECR à une pression de 10
-2
 Pa pour deux temps de nitrurations différents pour D1et D2. 
Ensuite, nous avons nettoyé les substrats par le procédé chimique détaillé dans le paragraphe 
2.I.1.2 du chapitre 2. Puis nous avons nitrurés deux échantillons à l’aide de la source ECR 
dont les paramètres de nitruration sont donnés par le tableau 3.8. Finalement, en utilisant une 
source d’évaporation d’or disponible dans le bâti UHV, nous avons réalisé un contact 
métallique sur la face avant de la structure GaN/GaAs/AuGe en déposant 4 plots d’Au à 
travers un cache en molybdène troué (diamètres de 0.6 mm). Ces plots ont des épaisseurs 
d’environ 100 nm. La vitesse de dépôt de ces plots d’or a été calibrée grâce à des mesures 
XPS. Pour les diodes Au/GaN/GaAs/AuGe, nous pouvons confirmer l’absence des 
contaminations aux deux interfaces GaN/GaAs et Au/GaN puisque les échantillons n’ont pas 
été exposés à l’air au cours du processus réalisé en face avant.   
Nous résumons les étapes du processus de fabrication de ces diodes comme ci-dessous : 
Ex-situ : 
 Elaboration du contact ohmique AuGe sur la face arrière à l’aide d’un évaporateur et de 
recuits successifs 
 Nettoyage chimique des substrats GaAs par le procédé détaillé dans le paragraphe 2.I.1.2 
du chapitre 2  
In-situ dans le bâti UHV : 
 Nitruration de ces substrats par la source ECR à 500°C 
 Dépôt des plots Au de diamètre 0.6 mm et d’épaisseur 100 nm 
Dans la figure 3.30, nous présentons les caractéristiques I(V) en direct et en inverse pour les 
trois diodes D0, D1 et D2. Ces mesures ont été réalisées à l’aide d’un banc de mesure 
«Keithley 2636». Le modèle thermoïonique est, la plupart du temps, suffisant pour expliquer 
les caractéristiques des diodes Schottky. En utilisant ce modèle, nous avons pu extraire 
plusieurs paramètres électriques, tels que les valeurs de la hauteur de barrière 𝜙𝑏, du 
coefficient d’idéalité 𝑛, de la résistance série 𝑅𝑠 et du courant de saturation 𝐼𝑠.  
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Figure 3.30 Caractéristiques I(V) des diodes D0, D1 et D2 à température ambiante. 
 
 
Diodes Schottky 
D0 D1 D2 
Facteur d’idéalité 𝑛 3.35 1.30 1.15 
Courant de saturation 𝐼𝑠 (A) 5.76×10
-05
 2.21×10
-10
 1.07×10
-10
 
Hauteur de barrière 𝜙𝑏 (eV) 0.45 0.78 0.80 
Résistance série 𝑅𝑠(Ω) 2.81 136.01 85.34 
Tableau 3.9 Paramètres électriques extraits à partir des caractéristiques I(V). 
Dans le tableau 3.9, nous regroupons les valeurs des paramètres électriques extraits des 
caractéristiques I(V) pour chaque diode. Le facteur d’idéalité 𝑛 qui traduit l’écart entre le 
comportement d’une structure réelle qui est perturbé par les états d’interface et une structure 
idéale (dans ce cas 𝑛 vaut 1) a diminué de 3.35 pour la diode de référence D0 à 1.30 et 1.15 
pour les deux diodes D1 et D2. Nous constatons donc une amélioration de ce paramètre 
lorsque le GaAs est nitruré. De plus, l’épaisseur de GaN semble jouer un rôle sur ce 
paramètre. En effet pour 2.9 nm de GaN, le coefficient d’idéalité 𝑛 est plus faible que pour 
une épaisseur de 1 nm de GaN. Nous pouvons également remarquer une forte diminution du 
courant de saturation 𝐼𝑠 de cinq ordres de grandeur et une amélioration de la hauteur de 
barrière de 0.45 à environ 0.80 après nitruration du GaAs. L’amélioration de ces différents 
paramètres électriques nous montre que l’interface GaN/GaAs réduit les états d’interface en 
comparaison d’une interface oxydée.  
Cependant, la résistance série a augmenté de 2.81 Ω pour D0 à 136 et 85 Ω pour D1 et D2 
respectivement. Cela peut être expliqué par le comportement semi-isolant de la couche non 
dopé de GaN créée puisque le gap de cette couche valant 3.23 eV est supérieur à celui du 
GaAs d’une valeur 1.41 eV.  
Ces résultats montrent que notre processus de nitruration induit une amélioration des 
paramètres électriques des diodes Schottky à base de GaAs(100). Pour compléter les 
caractéristiques I(V) de ces diodes, il faudra faire varier les paramètres du processus de 
nitruration et identifier l’effet de la cristallisation de la couche de GaN comme nous l’avons 
déjà fait lors de notre étude en photoluminescence du GaAs. Également, des mesures C(V) 
seront essentielles pour pouvoir quantifier les densités d’états d’interface et de trouver le 
meilleur processus afin de les réduire.  
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Conclusion Générale  
 
Malgré le grand nombre d’études réalisées sur l’arséniure de gallium GaAs depuis cinquante 
ans, la faible qualité électronique et optique de la surface oxydée du GaAs continue d’être un 
problème difficile à résoudre et freine l’avancement de la technologie du GaAs. En effet, la 
présence de cette couche d’oxyde natif induit des densités élevées d’états d’interface ce qui 
provoque un fort ancrage du niveau de Fermi au milieu du gap. Ces états générés peuvent se 
comporter comme des centres de recombinaison non radiative et les différents états d’oxyde 
formé en surface piègent la majorité des porteurs de charge menant à une réduction des 
performances des dispositifs à base de GaAs. Dans ce travail nous avons présenté une solution 
permettant de réduire ces effets indésirables en passivant la surface du GaAs par nitruration 
par plasma N2.  
Dans un premier temps, nous avons ainsi étudié par AR-XPS les différentes étapes impliquées 
dans le processus de nitruration par plasma N2 de la surface de GaAs(100) et nous avons 
montré que la température de nitruration est un paramètre important qui modifie la 
composition chimique des couches de GaN créées. En effet, à une faible température de 
nitruration T<500°C, un excès d’azote et une quantité d’arsenic libre ont été observée dans la 
couche de GaN élaborée. Par contre à T=500°C, une couche de GaN pure a été obtenue. Cette 
étude AR-XPS couplée à des simulations DFT a permis de montrer que ce processus est basé 
sur l’interdiffusion des atomes d’azote incidents et des atomes d’arsenic du substrat. Nous 
avons ainsi confirmé que ce processus est auto-limitant et que la vitesse de croissance du GaN 
créé en utilisant une source GDS (générant des ions N
+
 et N2
+
) est plus grande que celle 
obtenue par une source ECR (produisant des atomes d’azote radicalaire) grâce à un nouveau 
modèle cinétique. 
Nous avons montré que la structure des couches de GaN créée par les deux sources GDS et 
ECR n’est pas identique après sa cristallisation par un recuit à 620°C. En effet, dans le cas de 
l’utilisation de la source GDS, des cristallites de structure cubique de GaN ayant une forme 
pyramidale à 4 faces orientées suivant la direction (110) sont créés à la surface du GaAs(100). 
Par contre, en utilisant la source ECR, nous avons montré pour la première fois la formation 
d’une couche de GaN wurtzite sur GaAs(100) par exposition à un plasma d’azote radicalaire. 
Des mesures de photoluminescence ont révélé que cette couche de GaN wurtzite possède une 
forte contrainte en tension.  
Afin d’évaluer l’effet de cette couche de GaN créée, nous avons réalisé une étude de 
l’exposition à l’air des substrats GaAs(100) nitrurés. Nous avons trouvé que pour limiter la 
diffusion des oxydes (As2O3, As2O5 et Ga2O3) à l’interface GaN/GaAs, il fallait réaliser une 
couche mince de GaN à haute température (>400°C) avec une épaisseur supérieure à 1.5 nm 
environ. En effet, la meilleure passivation chimique du GaAs a été obtenue par la couche de 
GaN formée à 500°C et cristallisée, créée par la source ECR.  
Nous avons également montré une amélioration pour tous les échantillons du rendement de 
photoluminescence du GaAs(100) grâce à cette couche mince de GaN créée en surface. Nous 
avons identifié ainsi le processus optimum pour un rendement maximal de photoluminescence 
du GaAs(100) qui est la nitruration par la source ECR à température ambiante suivie de la 
cristallisation de la couche de GaN. Ce rendement est multiplié d’un facteur 15 par rapport à 
un échantillon oxydé.  
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L’étude des offsets de bande a révélé que les électrons et les trous sont confinés dans le 
GaAs(100) pour le cas d’une hétérojonction h-GaN/GaAs(100) de type I amenant une 
meilleure passivation du GaAs(100). Par contre pour une hétérojonction c-GaN/GaAs(100), 
les électrons pourront se déplacer vers la couche de GaN créée. Pour finir l’étude de la 
nitruration, nous avons montré que les propriétés électriques des diodes Schottky à base de 
GaAs sont améliorées grâce à cette couche mince de GaN créée en surface du GaAs 
entraînant un meilleur fonctionnement en comparaison des diodes non traités.    
Par la suite, il sera intéressant de faire des mesures de photoluminescence résolue en temps 
(TRP) et des mesures micro-luminescence polarisée pour déterminer la durée de vie et la 
longueur de diffusion des porteurs de charge en surface du GaAs avant et après nitruration. 
De plus, des mesures de capacité-tension sur des diodes Schottky à base de GaAs nitruré et 
des simulations DFT sur des hétérostructures GaN/GaAs pourront donner des renseignements 
sur les densités d’états d’interface de GaN/GaAs.  
Des mesures AR-XPS effectuées en utilisant des radiations synchrotrons amèneront plus de 
précision pour localiser les atomes d’arsenic libres et les états d’oxydes dans les substrats de 
GaAs nitrurés. Également, des mesures HR-TEM sont en cours de réalisation pour identifier 
la structure de l’interface GaN/GaAs qui pourra nous expliquer le passage d’un substrat GaAs 
cubique à une couche de GaN wutrzite.   
Par ailleurs, les résultats de ce travail sont en cours de transposition à la passivation des 
nanofils GaAs élaborée par HVPE par l’équipe «3VAH» à l’Institut Pascal. Les premiers 
résultats de mesures de micro-photoluminescence résolues spatialement ont montré des 
records de longueurs de diffusion de charges et de spin de 7.2 et 7 µm respectivement. Ceci 
prouve une nouvelle fois l’efficacité de notre méthode de passivation de la surface du GaAs.  
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Annexe 1 Dispositifs expérimentaux 
 
Nous allons décrire dans cette annexe, les différents éléments formant le dispositif 
expérimental utilisé durant ce travail. Nous détaillerons les trois chambres formant le bâti et le 
système de pompage permettant d’atteindre l’ultra vide nécessaire pour étudier les surfaces 
des matériaux dans un environnement propre et contrôlé.  
A1.1 Description du bâti ultra vide  
Le bâti est formé de trois chambres : la chambre d’introduction, de préparation et d’analyse et 
d’une canne de transfert permettant de positionner l’échantillon dans l’une ou l’autre des 
chambres. Ces dernières sont séparées par des vannes.  
A1.1.1 Chambre d’introduction 
La chambre d’introduction est placée entre la canne de transfert et la chambre de préparation. 
Elle sert d’une part à introduire l’échantillon rapidement et d’autre part d’éviter de mettre à 
l’air les deux autres chambres. Elle est reliée à deux pompes : une pompe primaire et une 
autre turbomoléculaire. Elle possède, de plus, un volume plus petit que les deux autres afin 
procéder à une introduction rapide des échantillons. Ainsi, l’échantillon se trouve dans un 
vide poussé quelques dizaines de minutes après son nettoyage chimique.  
A1.1.2 Chambre de préparation  
Cette chambre est mise en place pour nettoyer et structurer la surface des échantillons. Suite à 
un bombardement ionique d’argon, nous pouvons ôter les contaminations de surface dues à 
l’exposition des échantillons à l’air. Cette exposition entraîne la formation de couches 
physisorbées de type oxydes de carbone et un phénomène d’oxydation qui fait apparaître des 
liaisons covalentes plus stables. Les ions Ar
+
 utilisés possèdent une énergie leur permettant de 
rentrer en collision avec la surface contaminée. Le carbone et l’oxygène présents à la surface 
sont ainsi éliminés. De plus, cette chambre est équipée de deux cellules de nitruration, de trois 
cellules d’évaporation (gallium, or et nickel) et d’un porte échantillon chauffant (25-700°C). 
Ces équipements seront utilisés pour la structuration de la surface des échantillons selon 
l’étude envisagée. Le fonctionnement de ces équipements est détaillé par la suite. 
A1.1.2.1 Cellules de nitruration 
Pour notre étude, nous avons utilisé deux cellules de nitruration : une source de type plasma à 
décharge nommée GDS (Glow Discharge Source) produisant principalement des ions N2
+,N+ 
et une autre source de type MPS-ECR (Mini-Plasma-Source Electron Cyclotron Resonance) 
capable de réduire les espèces ioniques émises à l’aide d’une plaque en nitrure de bore placée 
en sortie de la source. L’utilisation de ces deux sources, nous a permis de comparer la qualité 
des couches nitrurées par des ions azote d’une part et des atomes azote radicalaires d’autre 
part.  
A1.1.2.1.a Source de type plasma à décharge (GDS source) 
Le principe de cette source comme son nom l’indique est de créer un plasma en se basant sur 
une décharge électrique. Dans ce cas, une haute tension de 2.5 kV est appliquée entre une 
anode constituée par un cylindre en acier inoxydable et une cathode liée à l’enceinte sous 
ultra-vide placée à la masse pour assurer cette décharge. Les électrons quittant l’anode entrent 
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en collision avec les molécules de diazotes N2 introduites par une micro-fuite. Les liaisons N-
N sont par ce biais cassées et des ions azote chargés positivement N2
+, N+ sont créés (figure 
A1.1). Les ions s’échappent de la source à l’aide d’une différence de pression entre la source 
et l’enceinte pompée par une pompe turbo-moléculaire et se dirigent vers l’échantillon.  
 
Figure A1.1 Schématisation de la source de type plasma à décharge (GDS). 
A1.1.2.1.b Source de type résonance cyclotron électronique 
La source de type ECR utilisée au cours de ce travail est nommée MPS-ECR (Mini-Plasma-
Source Electron Cyclotron Resonance) et est de marque SPECS. Ces différentes composantes 
sont présentées sur la figure A1.2.  
 
Figure A1.2 Schématisation de la source MPS-ECR de marque SPECS. 
Un magnétron produit des micro-ondes de fréquence 2.45 GHz. Ces dernières sont guidées 
par une antenne de cuivre refroidie par un écoulement d’eau vers une chambre à décharge qui 
est entourée par un quadripôle magnétique créant un champ magnétique comme le montre la 
figure A1.3. Ce champ est capable de transférer la puissance radiofréquence aux électrons à 
travers un mécanisme appelé résonance cyclotron électronique. Ces électrons suivent un 
mouvement en spiral permettant d’augmenter la probabilité de collision avec les molécules de 
N2 introduites par une micro-fuite. Ainsi le confinement de ces électrons implique la brisure 
des molécules de diazote en produisant des atomes d’azote radicalaire et des ions azote 
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chargés positivement localisés dans un plasma. Cette source peut fonctionner suivant trois 
modes :   
 mode à faisceau d’ions : deux grilles extractrices sont utilisées. La première en contact 
avec le plasma est la grille d'anode où une tension positive est appliquée. L’autre grille 
extérieure représente l'extracteur soumis à une tension négative.  
 mode hybride : pour une extraction maximale du courant ionique à faibles énergies, deux 
grilles de molybdène et une plaque diélectrique trouée sont disponibles. La plaque  
diélectrique est placée le plus près possible du plasma et est en contact direct avec la 
première grille (grille anode). La deuxième grille (extractrice) est espacée de 1 mm par 
rapport à la première grille. L'espacement rapproché limite l'énergie ionique maximale. 
Ceci est cohérent avec l’objectif d’avoir des grilles hybrides permettant la commutation 
entre les modes atomiques purs et les modes atomiques avec certains ions ajoutés.  
 mode à faisceau d’atomes : les grilles sont remplacées par un tube de nitrure de bore de 
faible conductance. Les ions sont largement empêchés de sortir de la source et le courant 
résiduel est très faible. Une tension en sortie de la source est appliquée pour piéger les 
ions.  
 
Figure A1.3 Schématisation d’une chambre plasma à micro-ondes. 
A1.1.2.2 Porte échantillon chauffant 
Le processus de nitruration étudié lors de ce travail nécessite de travailler à des températures 
d’échantillon comprises entre 25°C et 600°C. Le porte échantillon utilisé est constitué d’un 
système de chauffage permettant d’atteindre une température de 650°C. Il est composé de 
deux parties. La première est en forme rectangulaire de hauteur 25 mm et de largeur 15 mm 
en molybdène sur laquelle l’échantillon à étudier est fixé. L’espace dans lequel l’échantillon 
est fixé mesure 15×10mm
2
. Ce porte-échantillon vient s’inséré dans une glissière en acier 
inoxydable amagnétique fixée sur un bloc en céramique dans lequel serpente un filament de 
tantale. En faisant circuler un courant dans le filament, le porte-échantillon ainsi que 
l’échantillon sont chauffés par rayonnement. Ce système est fixé au bout de la tige d’un 
manipulateur permettant les déplacements en x, y, et z et la rotation suivant l’axe de la tige.  
Pour contrôler la température, un thermocouple de type K est placé sur la glissière le plus près 
possible de l’échantillon. Une étape de calibration de la température a été nécessaire. Celle-ci 
a été réalisée à l’aide d’un pyromètre optique (plage de mesure 50 à 450°C). En relevant 
simultanément les températures mesurées par le thermocouple K et le pyromètre pointé sur 
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l’échantillon, cette calibration a permis d’établir une relation entre la température mesurée par 
le thermocouple K et la température réelle de l’échantillon:   
𝑇é𝑐ℎ𝑎𝑛𝑡𝑖𝑙𝑙𝑜𝑛 = 1.5 × 𝑇𝑚𝑒𝑠𝑢𝑟é𝑒⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(1.3)⁡ 
A1.1.3 Chambre d’analyse 
A1.1.3.1 Source de rayons X 
Les rayons X peuvent être obtenus soit par rayonnement synchrotron d'énergie variable 
comprise entre 40 et 10000 eV, soit par une source à rayons X d'énergie fixe. Notre bâti est 
équipé d'une source X à double anodes, l’une en aluminium (h=1486.6 eV) et l’autre en 
magnésium (h=1253.6 eV) de modèle DAR 400 Omicron (figure A1.4). 
 
Figure A1.4 Schématisation d’une source à rayons X à double anodes. 
Le principe repose sur l'émission des électrons par un filament incandescent. Ces électrons 
sont accélérés par une différence de potentiel de 15 kV entre le filament et l'anode. Ils ionisent 
les atomes de l'anode qui émettent un rayonnement X caractéristique du matériau qui la 
constitue (Al ou Mg). De plus, lorsque les électrons pénètrent la surface de l'anode, ils sont 
fortement ralentis. Ce ralentissement implique également un dégagement d'énergie sous forme 
d'émission d'un rayonnement X appelé Bremsstrahlung (rayonnement de freinage = 
rayonnement parasite) qui constitue le niveau de fond. Ce rayonnement est en partie filtré par 
une feuille mince d'aluminium. Pour notre analyse, nous utilisons l’anode de magnésium car 
les raies d'émission sont fines ce qui engendre une meilleure résolution des spectres XPS 
obtenus. Cette anode Mg délivre une raie d'émission principale Kα à une énergie égale à 
1253.6 eV. De manière à refroidir la source X, le système est constitué d’un circuit refroidi 
d’eau dé-ionisée, très peu conductrice (résistance de l’ordre de 10
8
 Ω) évitant ainsi les pertes 
de courant.  
A1.1.3.2 Analyseur hémisphérique (HSA) 
Différents types d’analyseurs tels que l'analyseur à champ retardateur (RFA), l'analyseur à 
miroirs cylindriques (CMA) et l'analyseur hémisphérique (HSA) sont capables de collecter les 
électrons émis par une surface d’un matériau bombardée par des rayons X. L'analyseur utilisé 
dans notre bâti est un analyseur hémisphérique électrostatique de rayon 125 mm de marque 
Omicron connu sous le nom EA125. La figure A1.5 représente les principales composantes de 
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cet analyseur telles que les lentilles d’entrée électrostatiques, les deux hémisphères 
concentriques, les channeltrons et un système de comptage situé en sortie de l’analyseur. Il 
peut être utilisé en deux modes, le premier à facteur retardateur constant (CRR) et l’autre à 
une énergie de passage constante (CAE). Un système informatique lié à l’analyseur permet le 
passage d’un mode à un autre : 
 
Figure A1.5 Schématisation d’un analyseur hémisphérique HSA 
Mode à facteur retardateur constant (Constant Retard Ratio CRR) 
 En utilisant ce mode, les électrons émis de l’échantillon et collectés par l’analyseur sont 
ralentis à son entrée par les lentilles électrostatiques d’un rapport constant entre l’énergie 
cinétique des électrons et l’énergie de passage dans l’analyseur. Afin de maintenir ce 
rapport constant, l’énergie de passage de l’analyseur varie d’une manière continue durant 
l’analyse.  
Mode à énergie de passage constante (Constant Analyser Energy CAE) 
 Le principe de ce mode consiste à maintenir l’énergie de passage constante dans 
l’analyseur. Cela est possible en modifiant le potentiel appliqué aux systèmes de lentilles 
d’entrée. Par conséquent, l’énergie cinétique des électrons détectés change. Le choix de 
cette valeur affecte la qualité du spectre enregistré car la résolution dépend de l’énergie de 
passage. Par exemple, une valeur basse de cette énergie de passage entre 10 eV et 20 eV 
induit une résolution importante mais un signal plus faible par rapport à une énergie de 
passage élevée proche de 50 eV. 
 
A1.1.3.2.a Les lentilles électrostatiques d’entrée   
Dans l’analyseur EA125, une lentille électrostatique d’entrée permet la collection et la 
focalisation des électrons émis par une surface après excitation par des rayons X. 
Généralement une lentille électrostatique est composée par une succession de plusieurs 
électrodes. Dans le cas de notre analyseur, il y a trois électrodes de formes cylindriques 
placées en respectant un petit écart entre elles. En appliquant différents potentiels sur ces 
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cylindres, des champs électrostatiques sont générés agissant sur la trajectoire des particules 
chargées. De ce fait, ces électrodes focalisent les particules à l’entrée des deux hémisphères 
comme le montre la figure A1.6. 
 
Figure A1.6 Trajectoire d’un électron émis par une surface dans une lentille à trois 
électrodes. 
Ainsi, la trajectoire des particules dépend de ces différentes tensions. Cependant, l’électrode 
centrée (2) possède un rôle très important pour ajuster la trajectoire de l’électron et l’amener à 
l’entrée de la partie hémisphérique. Pour cela, le potentiel V2 appliquée à cette électrode est 
réglée en fonction des valeurs des potentiels V1 et V3. Deux fonctions différentes sont alors 
possibles : 
 Pour le cas où les deux potentiels V1 et V3 sont égaux. En faisant varier le potentiel V2, le 
faisceau d’électrons sera focalisé à l’entrée de la partie hémisphérique. Le système sera 
une lentille à trois éléments symétriques qui focalise les électrons en conservant leurs 
énergies. Il est connu sous le nom de lentille d’Einzel[1].  
 Si les deux potentiels V1 et V3 sont différents, le potentiel V2 est choisi d’une part pour 
accélérer l’électron qui ne possède pas assez d’énergie pour atteindre l’entrée des 
hémisphères et d’autre part pour décélérer l’électron possédant un excès d’énergie. 
A1.1.3.2.b Hémisphères concentriques 
Les deux hémisphères présents dans notre analyseur sont fabriqués en acier inoxydable 
amagnétique usiné avec une grande précision. Ils sont placés d’une manière concentrique. La 
figure A1.7 montre le positionnement concentrique des deux hémisphères (h1) et (h2) ayant 
comme rayon interne et externe R1 et R2 respectivement.  
 
Figure A1.7 Schématisation de la partie hémisphérique de l’analyseur HSA EA125.  
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Deux potentiels V1 et V2 sont appliqués aux deux hémisphères (h1) et (h2) respectivement. Le 
potentiel V1 est positif  et V2 est négatif par rapport à V0 qui est la médiane équipotentielle 
entre les deux hémisphères. Ainsi le potentiel appliqué entre (h1) et (h2) est négatif. Pour que 
l’électron prenne une trajectoire convenable pour passer entre ces deux hémisphères et arrive 
aux channeltrons, une relation entre l’énergie de passage Ep et les potentiels V1 et V2 est 
établie par l’équation (1.1), il en résulte l’équation (1.2) donnant le potentiel médian V0 : 
𝑉𝑖 = 𝐸𝑝 (2
𝑅0
𝑅𝑖
− 1) ⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡avec⁡⁡⁡⁡⁡⁡𝑖 = 1, 2⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(1.1) 
𝑒𝑉0 = 𝑒(𝑉2 −⁡𝑉1) = 𝐸𝑝 (
𝑅2
𝑅1
−
𝑅1
𝑅2
) ⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡avec⁡⁡⁡⁡𝑅0 = (𝑅1 + 𝑅2) 2⁡⁄ ⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(1.2) 
Plusieurs fentes de différentes formes et de différentes tailles sont disponibles à l’entrée et à la  
sortie de cette partie hémisphérique. La figure A1.8 schématise les cinq fentes d’entrée et les 
trois fentes de sortie qui peuvent être sélectionnées. Ainsi, le tableau A1.1 présente les 
dimensions de toutes ces fentes en donnant leur largeur dans la direction de dispersion 
énergétique.  Le passage d’une fente à une autre se fait mécaniquement.  
 
Figure A1.8 Fentes disponibles à l’entrée et à la sortie de l’analyseur HSA EA125. 
Fente d’entrée  Dimensions (mm) 
Largeur dans la direction de 
dispersion énergétique (W1) 
FE 1 6×12 6 mm 
FE 2 Diamètre 6 6 mm  
FE 3 Diamètre 2  2 mm  
FE 4 Diamètre 1 1 mm  
FE 5 1×12 1 mm  
Fente de sortie   Dimensions (mm) 
Largeur dans la direction de 
dispersion énergétique (W1)  
FS 1 1×10 1 mm 
FS 2 2×10 2 mm 
FS 3 5×10 5 mm 
Tableau A1.1 Dimensions des fentes disponibles à l'entrée et à la sortie de l’analyseur HSA 
EA125[2]. 
A1.1.3.2.c Système d’amplification 
Le nombre d’électrons transmis par l’analyseur est très faible. Ainsi le signal obtenu est 
difficile à détecter. Il est alors nécessaire de choisir un système d’amplification pour résoudre 
ce problème. Ce dernier est constitué de cinq photomultiplicateurs d’électrons (channeltrons) 
 
1 
 
2 
 
3 
4 
5 
1 
1         2        3 
Fente d’entrée (FE)                                              Fente de sortie (FS) 
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positionnés dans le plan de sortie de l’analyseur. Et chaque channeltron est associé à une fente 
de sortie.  
 
Figure A1.9 Schématisation montrant le principe d’amplification par un channeltron[2]. 
Chaque électron sortant de la partie hémisphérique de l’analyseur entre dans un channeltron et 
génère des électrons secondaires qui à leur tour produisent d’autres électrons comme le 
montre la figure A1.9. Ces électrons sont accélérés par une tension positive allant de 2 kV à 3 
kV vers la sortie. Cela permet d’avoir une cascade d’électrons à la sortie donnant une 
impulsion de courant faible. Cette dernière est dirigée vers un préamplificateur puis vers un 
compteur qui permet la construction du spectre. 
A1.2 Système de pompage et contrôle de vide 
Le vide très poussé, appelé ultra-vide est obtenu en utilisant différentes types de pompes. La 
figure A1.10 résume les plages d’utilisation des différentes pompes.  
 
Figure A1.10 Plages d’utilisation des différentes pompes ainsi que les différents domaines de 
vide correspondant. 
A1.2.1 Pompes à palettes 
Ce type de pompes emprisonne le gaz à expulser dans une chambre appelée stator. Un rotor 
cylindrique, muni de palettes, tournant de manière décentrée dans la chambre stator 
compresse les particules de gaz puis les évacue vers l’extérieur. La pompe à palettes utilisée 
dans ce travail est équipée d’un filtre à zéolithes placé entre la pompe et l’enceinte de façon à 
prévenir toutes remontées d’huile dans l’enceinte. Cette pompe permet de passer de la 
pression atmosphérique à une pression de 10
-1
 Pa. 
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A1.2.2 Pompes à spirales  
Le principe de fonctionnement de ces pompes est basé sur deux spirales identiques. L’une est 
fixe et l’autre possède un mouvement elliptique. Les gaz sont aspirés aux abords de la spirale 
puis sont comprimé entre les deux spirales avant d’être acheminer vers le centre pour être 
enfin évacués. Ces pompes à spirales assurent un pompage primaire de la pression 
atmosphérique jusqu’à une pression de l’ordre de 10
-1 
Pa. 
A1.2.3 Pompes turbo-moléculaires 
Des pompes turbo-moléculaires sont couplées à la chambre d’introduction et à la chambre de 
préparation. Elles sont constituées d’une turbine composée d'un empilement de rotors et 
stators à ailettes, tournant à très grande vitesse (pouvant aller jusqu'à 10.000 tr/min). Les 
pompe turbo-moléculaires ne fonctionnent qu'avec une pression faible en sortie d'environ 10
-1
 
Pa. Ainsi, l'utilisation d'une pompe à vide turbo-moléculaire nécessite d’être couplée à une 
pompe à palettes.  
Durant le pompage secondaire, l’enceinte est étuvée par des rubans chauffants et une lampe 
UV amenant une température de 100°C. Afin d’homogénéiser ce chauffage, du papier 
aluminium recouvre l’ensemble de l’enceinte. Cela permet la désorption des particules des 
parois de l’enceinte ce qui permet d’atteindre un vide secondaire allant jusqu’à 10
-7 
Pa.
 
A1.2.4 Pompe ionique  
Une pompe dite pompe ionique est reliée à la chambre d’analyse. Cette pompe combine deux 
phénomènes. Au départ, le gaz restant est ionisé par une tension de quelques kV entre une 
anode multicellulaire formée par de petits cylindres en acier inoxydable et d’une double 
cathode constituée de deux plaques planes en titane. Le tout est placé dans un champ 
magnétique qui dirige les molécules gazeuses ionisées sur les plaques de titane dans lesquelles 
elles sont adsorbées. L’ultra-vide P=10
-8
Pa est ainsi atteint.  
A1.2.5 Mesure de vide  
Afin de mesurer la pression et de contrôler le vide dans les trois chambres, plusieurs types de 
jauges sont utilisées :  
 La jauge d’ionisation Bayard-Alpert : cette jauge est formée d’un filament incandescent, 
d’une grille et d’un collecteur d’ions représentés sur la figure A1.11. Le principe de 
fonctionnement de cette jauge est basé sur l’ionisation des atomes dans la chambre à 
travers un flux d’électrons constant émis par le filament. Ces électrons sont accélérés par 
une tension positive (180 V) appliquée à la grille. Ensuite, ils entrent en collision avec les 
molécules résiduelles dans l’espace grille-collecteur produisant des ions positifs. Ces 
derniers sont captés par le collecteur placé dans l’axe de la grille. Le courant est mesuré à 
une intensité proportionnelle au nombre de molécules ionisées, donc à la pression. Son 
domaine d’utilisation est de 10
2
 à 10
-8
 Pa. 
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Figure A1.11 Schéma d’une jauge d’ionisation Bayard-Alpert. 
 Jauge Penning ou jauge à cathode froide : elle est utilisée pour mesurer la pression dans la 
chambre d’introduction. Elle mesure un vide secondaire entre 10
-1 
et 10
-5
 Pa. Elle est 
constituée d’une anode située entre deux cathodes et un aimant permanant. Les électrons 
émis par les cathodes par l’intermédiaire d’une haute tension ionisent les particules 
gazeuses présentes dans la chambre. Elles sont ensuite déviées par le champ magnétique 
créé par l’aimant. Ces électrons sont collectés par l’anode. La mesure du vide se fait de 
manière indirecte. 
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Annexe 2 Techniques d’analyse utilisées 
 
Dans cette annexe, nous développerons différentes techniques d’analyse. La première est 
appelée spectroscopie de photoélectrons X (XPS), basée sur la collection des électrons émis 
par un échantillon soumis à une excitation X. Les électrons émis sont rétrodiffusés par la 
surface après des interactions élastiques c’est-à-dire sans perte d’énergie et des interactions 
inélastiques avec les atomes constituants le substrat. La deuxième technique utilisée est la 
diffraction des électrons lents (LEED). Ces deux techniques sont très sensibles aux premières 
couches atomiques. La dernière technique d'analyse est la photoluminescence (PL). 
A2.1 Spectroscopies de photoélectrons induits par rayons X 
(XPS) 
La spectroscopie de photoélectrons induits par rayons X a été développé dans les années 1960 
par Kai Seigbahn, un physicien suédois prix Nobel en 1981[3]. Cette spectroscopie appelé 
XPS (X-ray Photoelectron Spectroscopy) aussi connue sous le nom ESCA (Electron 
Spectroscopy for Chemical Analysis) consiste à exciter la surface d’un matériau par des 
rayons X d’énergie fixe et connue. Généralement, l’énergie des photons X utilisée est de 
1253.6 eV correspondant à la raie Kα d'une anode Mg et de 1486.6 eV pour celle de l’Al. Ces 
photons X sont absorbés induisant l’ionisation des atomes constituants le matériau et ainsi 
l’émission d'électrons appelés photoélectrons, provenant des niveaux de cœur (figure A2.1). 
En mesurant l’énergie cinétique de ces photoélectrons provenant de la surface du matériau, il 
est possible de déterminer l’énergie de liaison de chaque photoélectron par l’équation 2.1. 
 𝐸𝐿 = ℎ𝜈 − 𝐸0 − 𝑊 
 
                        (2.1) 
 
avec ℎ𝜈⁡l’énergie des photons X incidents, 𝐸𝐿 l’énergie de liaison du photoélectron sur son 
niveau de cœur, 𝐸0⁡l’énergie cinétique du photoélectron émis par le matériau et 𝑊 le travail 
de sortie de l’analyseur (qui a été calibré à 4.5 eV dans notre cas).  
 
Figure A2.1 Diagramme énergétique du processus de photoémission. 
130 
 
L’énergie de liaison de ces photoélectrons recueillis est caractéristique des atomes émetteurs. 
Notons que les énergies de liaison des photoélectrons émis par chaque élément du tableau 
périodique de Mendeleïev sont résumés dans un livre appelé Handbook[4] et dans une base de 
données du NIST(National Institute of Standard and Technology)[5]. Il est ainsi possible à 
partir du spectre des énergies de liaisons des photoélectrons de déterminer : 
 les éléments chimiques présents à la surface, 
 l’environnement chimique de ces éléments, puisque l’énergie de liaison d’un électron est 
modifiée selon son environnement. En effet, l’électron de cœur est soumis à une force 
d’interaction électrique appelée force Coulombienne exercée par les charges de l'atome 
voisin. Si ce dernier est remplacé par un autre élément cette force varie en entraînant une 
redistribution spatiale des charges électroniques de valence et un nouveau potentiel vu par 
l’électron considéré. Ainsi, son énergie de liaison est modifiée. D’une façon pratique, un 
changement d’environnement chimique des électrons de cœur est traduit par un 
déplacement ("shift") du pic dans le spectre enregistré, 
 la quantité des éléments présents sur la surface puisque l’intensité du pic de 
photoélectrons enregistré, correspondant à un élément donné est indirectement 
proportionnelle à la concentration de cet élément.  
 
Afin de réaliser une étude quantitative poussée par XPS, il est essentiel de connaître les 
fondements de cette technique d'analyse. Avant d'appliquer l’approximation d’homogénéité 
de la surface qui nous permettra de calculer la composition en élément donné A présent à la 
surface du matériau analysé, rappelons que l’intensité du pic de photoélectrons[6][7] 
provenant d’un élément A peut s’écrire de façon empirique : 
𝐼𝐴 = Φ. 𝜎𝐴(𝐸0). 𝐿𝐴. 𝑇(𝐸𝑐). 𝐴(𝐸𝑐)∫ 𝑁𝐴(𝑧). 𝑒𝑥𝑝 (
−𝑧
𝜆𝑖
𝐴(𝐸𝑐). cos 𝜃
)
∞
0
. 𝑑𝑧⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.2) 
avec 
 Φ représente le flux de rayons X incidents, 
 𝑁𝐴(𝑧)⁡est la densité surfacique en élément A à la profondeur z, 
 𝜎𝐴(𝐸0) est la section efficace d’ionisation de l’atome A, qui représente la probabilité 
qu’un photon incident d’énergie 𝐸0 transmette son énergie à un électron provoquant ainsi 
sa photoémission, 
 𝜆𝑖
𝐴(𝐸𝑐) est le libre parcours moyen inélastique des photoélectrons d’énergie cinétique 𝐸𝑐 
émis par l’élément A dans le matériau,  
 𝑒𝑥𝑝 (
−𝑧
𝜆𝑖
𝐴(𝐸𝑐).cos𝜃
) est le terme qui tient compte de l’atténuation des photoélectrons émis à 
la profondeur  𝑧 dans un matériau, 
 𝜃 est l’angle entre la normale à la surface du matériau et l’axe de détection des 
photoélectrons (axe de collection des photoélectrons de l’analyseur),   
 𝑇(𝐸𝑐). 𝐴(𝐸𝑐) sont respectivement la fonction de transmission de notre analyseur 
hémisphérique et l’aire de la surface de l’échantillon analysée. Ces deux paramètres ont 
été considérés comme une seule constante par des nombreux auteurs. L’équipe Surfaces et 
Interfaces de l’Institut Pascal a déterminé ces deux paramètres séparément pour la 
première fois à partir d’une nouvelle méthode basée sur des images d’électrons 
élastiques[8]. Ces paramètres sont en effet fonction de l’énergie cinétique des 
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photoélectrons 𝑇(𝐸𝑐) = 𝐸𝑐
0.59⁡𝑒𝑡⁡𝐴(𝐸𝑐) = 𝐸𝑐
−1.21 et leur détermination est primordiale 
pour l’étude quantitative,  
 et 𝐿𝐴⁡est le facteur de symétrie des orbitales tel que 
𝐿𝐴 = 1 +
𝛽𝐴. (
3. 𝑠𝑖𝑛2(𝛾)
2 − 1)
2
⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.3) 
où 𝛽𝐴 est une constante dépendante du niveau électronique mis en jeu, 𝛾 est l’angle entre la 
source de rayons X et l’analyseur qui est égale à 54.7° dans notre configuration 
expérimentale, ce qui amène⁡𝐿𝐴 = 1. 
Notons que les sections efficaces de photoionisation associées aux différentes sous couches 
pour tous les éléments du tableau de Mendeleïev sont déterminées par J. H. Scofield[9] en 
utilisant des sources de rayons X d’énergie 1254 et 1487 eV.  
Ajoutons que le libre parcours moyen inélastique dépend fortement de l’énergie cinétique et 
du matériau dans lequel les électrons se déplacent. Ce paramètre désigne la distance moyenne 
parcourue par un électron entre deux collisions inélastiques successives. Mais il se peut 
qu’entre ces deux collisions, l’électron subisse des collisions élastiques. Ainsi, la trajectoire 
de l’électron n’est pas toujours rectiligne. Nous avons choisi le logiciel Quases IMFP-TPP2M 
développé par Touggard qui utilise l’algorithme basée sur une méthode définie par Tanuma et 
al.[10] pour avoir les valeurs du 𝜆𝑖(𝐸𝑐) pour chaque élément donné. 
Remarquons qu’il est possible de faire varier la profondeur d’analyse en modifiant l’angle de 
détection, ce qui est réalisé dans la technique AR-XPS. Pour cela nous calculons le coefficient 
d’atténuation⁡𝑒𝑥𝑝 (
−𝑧
𝜆𝑖
𝐴(𝐸𝑐).cos𝜃
). Pour une analyse classique utilisant un angle de détection 
normal, la profondeur d’analyse se situe au maximum à 3 ou 4 𝜆𝑖
𝐴. En faisant varier l’angle de 
détection à 60°, la profondeur d’analyse varie comme le montre la figure A2.2. En effet, pour 
cet angle, la profondeur d’analyse n’est plus que de 1 𝜆𝑖
𝐴. 
 
Figure A2.2 Coefficient d’atténuation en fonction de la profondeur d’émission en fonction de 
de deux angles de détection θ. 
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Dans notre cas, en tournant l’échantillon à l’aide du manipulateur par pas de 15°, nous 
enregistrons pour chaque angle le spectre XPS, ce qui nous permet d’obtenir des informations 
précises en profondeur sur l'échantillon analysé de manière non destructive. Il est à noter 
qu’une méthode similaire permet également d’obtenir des informations en profondeur en 
variant l’énergie d’excitation grâce au rayonnement d’un synchrotron. Cette énergie peut 
varier entre l’infrarouge (quelques centaines de µeV) et les rayons X durs (10 keV).  
D’autre part, en utilisant l’approximation de l’homogénéité du volume analysé, la 
composition du matériau peut être obtenue. Pour cela nous intégrons l’équation 2.2 pour 
obtenir l’équation réduite (2.4) suivante : 
𝐼𝐴 = Φ. 𝜎𝐴(𝐸0). 𝐿𝐴. 𝑇(𝐸𝑐). 𝐴(𝐸𝑐).𝑁𝐴. 𝜆𝑖
𝐴(𝐸𝑐). cos 𝜃 ⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.4)                                                               
Puis, à partir de l'équation 2.4, nous pouvons calculer la composition de la surface analysée en 
élément A en (%) grâce à l'équation 2.5: 
𝐶𝐴(%) =
(
𝐼𝐴
𝐹𝐴. 𝜆𝑖
𝐴(𝐸𝑐). cos 𝜃
)
(∑
𝐼𝑗
𝐹𝑗 . 𝜆𝑖
𝑗(𝐸𝑐). cos 𝜃
𝑗 )
× 100⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.5) 
avec 𝐼𝑗 , 𝐹𝑗 la surface du pic de photoélectrons et le facteur de réponse respectivement associés 
à l’élément j qui apparaît dans le spectre XPS.  
A2.2 Diffraction des électrons lents (LEED)  
La diffraction d’électrons lents est connue par la technique appelée LEED (Low Electron 
energy Diffraction). En 1927, C.J. Davisson et Lester Germer ont découvert que les électrons 
interagissent avec un cristal en produisant un diagramme de diffraction lors de leurs travaux 
sur la réflexion des électrons sur un cristal de nickel[11][12]. A partir de ce moment, la 
technique LEED est devenue une méthode largement utilisée pour analyser les structures de la 
surface d’un cristal.  
 
Figure A2.3 Schématisation du dispositif expérimental LEED 
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Le principe de cette technique repose sur le bombardement de la surface à analyser par un 
faisceau d’électrons lents d’énergie cinétique entre 20 et 200 eV possédant une direction 
normale à la surface puis la détection des électrons diffractés par les plans atomiques de la 
surface cristalline. Les libres parcours moyens inélastiques correspondant aux énergies des 
électrons primaires utilisés sont de l’ordre de l’épaisseur d’une couche atomique. Ainsi, cette 
technique permet une analyse de la première couche atomique de la surface. La figure de 
diffraction est observée sur un écran et la position des spots donne des informations sur la 
symétrie de la structure atomique en surface. En présence d'éléments adsorbés de façon 
périodique sur le réseau, l'analyse qualitative peut révéler des informations sur la taille et la 
position des adsorbats par comparaison avec la figure du cristal pur.   
La figure A2.3 présente un schéma du système qui permet de faire cette analyse. Il est 
composé d’un canon à électrons et d’un système de détection. D’une part, le canon à électrons 
utilisé est constitué de plusieurs composants tels qu’un filament, un système d’extraction, un 
système de focalisation constitué de 3 lentilles et un tube de dérive. D’autre part, le système 
de détection des électrons diffractés est formé de trois grilles et d’un écran fluorescent. Ces 
grilles constituent un filtre passe-haut supprimant les électrons secondaires qui ne doivent pas 
contribuer à l’analyse. L’écran est polarisé positivement à une haute tension entre 3 et 6 kV 
pour accélérer les électrons diffractés et leur permettre d'exciter l’écran révélant les spots 
lumineux. Une image de ces spots est enregistrée à l’aide d’une caméra CDD (Charge 
Coupled Device) qui assure la conversion de ces spots lumineux en un signal électrique en 
donnant accès aux profils en énergie des spots de diffraction.  
Pour traiter le cliché obtenu, nous détaillerons dans cette partie la théorie de diffraction des 
électrons basée sur l’hypothèse de De Broglie qui affirme que chaque particule peut être 
représentée par une onde. La relation entre la masse d’un électron et sa longueur d’onde est 
donnée par l’Eq.(2.6) :  
𝜆𝑒[𝑛𝑚] =
ℎ
𝑝𝑒
=
ℎ
√2𝑚𝑒𝐸[𝑒𝑉]
≈
1.22261
√𝐸[𝑒𝑉]
;⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.6) 
avec 𝜆𝑒 , 𝑚𝑒 , 𝐸, 𝑝𝑒 , ℎ représentant respectivement la longeur d’onde, la masse, l’énergie, la 
quantité de mouvement d’un électron et la constante de Planck. Cette hypothèse permet de 
définir la loi de Bragg pour la diffraction des électrons. 
 
Figure A2.4 Schéma de diffraction de deux électrons arrivant perpendiculaire à la surface. 
La figure A2.4 montre la diffraction de deux électrons par deux centres diffuseurs qui sont 
deux atomes d’un même plan atomique. La différence de chemin parcouru par ces deux 
électrons diffractés est égale à 𝑎. sin𝜙. Par analogie avec la loi de Bragg concernant la 
diffraction de rayons X, cette distance doit être égale à un nombre entier de longueurs d’onde 
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de l’électron incident pour obtenir des interférences constructives, comme le montre l’Eq. 
(2.7) :    
𝑛𝜆𝑒 = 𝑎. sin𝜙⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.7) 
avec 𝑎 la distance interatomique, 𝜙 l’angle de diffraction de l’électron, et 𝑛 un nombre entier.  
De manière équivalente, les conditions de Van de Laue pour une surface présentées dans l’Eq. 
(2.8) doivent être vérifiées pour obtenir une interférence constructive. Cette condition de 
diffraction est vérifiée lorsque le vecteur de diffusion est un vecteur du réseau réciproque 
d’une direction cristalline de la surface.  
𝑎. (𝑘𝑖 − 𝑘𝑓) = 𝑎. 𝐺 = ℎ. 𝜆⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(2.8) 
𝑏. (𝑘𝑖 − 𝑘𝑓) = 𝑏. 𝐺 = 𝑙. 𝜆⁡⁡⁡⁡ 
avec 𝑎 et 𝑏⁡les paramètres du maille du plan cristallin analysé, 𝑘𝑖 , 𝑘𝑓 les vecteurs d’ondes de 
l’électron incident et réfractés respectivement, G le vecteur de diffusion et les entiers h et l 
sont les indices de Miller pour un système 2D.  
La figure A2.5 montre le principe de la diffraction des électrons lents liés à la sphère d’Ewald 
qui relie les vecteurs d’ondes ?⃗? 𝑖 et ?⃗? 𝑓, l’angle de diffraction 2𝜃 et le réseau réciproque du 
plan cristallin. Par construction, pour qu’il y ait diffraction sur une famille de rangées 
atomiques (hk), il faut que le nœud de la rangée réciproque [hk]* se trouve sur la sphère 
d’Ewald. Puisque les électrons incidents ont tous la même énergie et les électrons diffractés 
analysés sont ceux qui ont subi des chocs élastiques à la surface, les deux vecteurs 𝑘𝑖 et 𝑘𝑓 ont 
la même norme. Le rayon de la sphère d’Ewald est alors égal à 𝑘𝑖 ou 𝑘𝑓. D’une manière 
géometrique, la diffraction est produite lorsque le cercle de rayon  𝑘𝑖 = 2𝜋/𝜆𝑖 intercepte un 
point de l’espace réciproque. 
 
Figure A2.5 Principe de la diffraction des électrons lents liés au réseau réciproque. 
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A2.3 Spectroscopie de photoluminescence (PL) 
En science des matériaux, la photoluminescence est une méthode de spectroscopie avec 
laquelle il est possible d'analyser des matériaux semi-conducteurs ou isolants, en fournissant 
des renseignements sur les propriétés du matériau (l’énergie de bande interdite, la 
composition du matériau dans des alliages), les défauts superficiels radiatifs tels que les 
accepteurs et les donneurs, et les impuretés qui présentent des transitions internes.  
Dans le cas d'un semi-conducteur, le principe de la photoluminescence est d'exciter des 
électrons de la bande de valence avec un photon d'une énergie supérieure à l'énergie de gap du 
composé, de telle sorte qu'ils se retrouvent dans la bande de conduction. Les paires électrons-
trous ainsi crées se recombinent avec émission de photons. La mesure de l’énergie de ces 
photons indique la nature de la recombinaison.  
La mise en œuvre de cette technique est représenté figure A2.6 montrant le dispositif 
expérimental de l’équipe Spectroscopie optique des solides de l'Institut Pascal avec qui nous 
avons effectué les mesures PL en  mode continu à basse température. Ce dispositif nous 
permet de collecter les photons émis et de tracer le spectre d'émission du matériau. L'étude de 
ce spectre nous fournira des informations sur ses différentes propriétés telles que son gap, sa 
composition ainsi que la présence d'éventuel défauts à sa surface. 
L’échantillon à analyser est fixé sur un support immergé dans un cryostat mis sous vide 
secondaire dans de l’hélium liquide. La dépression appliquée au-dessus du niveau de l’hélium 
liquide possédant une propriété importante telle que la superfluidité permette d’atteindre une 
basse température de 5 K.  
 
Figure A2.6 Dispositif expérimental permettant de réaliser des mesures PL. 
Le laser (source d'excitation) envoie un faisceau lumineux focalisé sur l'échantillon à l'aide 
d'une lentille. Notons que deux sources excitatrices : un laser d’argon ayant un spot de 
diamètre 30 µm émettant à 514 nm à une puissance 100 µW et un laser d’hélium-cadmium 
(He-Cd) possédant un spot de diamètre de 20 µm émettant à 325 nm à une puissance 2 mW  
ont été utilisés afin d’étudier la photoluminescence du GaAs et des couches minces de GaN 
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respectivement. Après l’excitation de l’échantillon par une de ces deux sources, la 
luminescence émise par l’échantillon est collectée et focalisée par un système de lentilles sur 
la fente d’entrée d'un spectromètre. Dans ce dernier, la lumière collectée est dispersée par un 
réseau blazé. Deux réseaux sont à notre disposition : un réseau blazé à 750 nm pour l’étude du 
GaAs ou un autre à 330 nm pour l’étude du GaN. 
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Annexe 3 Théorie de la fonctionnelle de la 
densité (DFT) 
A3.1 Théorie de Thomas-Fermi 
Historiquement, E. Fermi[13] et L. H. Thomas[14] étaient les premiers à exprimer l’énergie 
du système en fonction de la densité des électrons dans leur modèle en 1927. Ces deux 
théoriciens ont traités les interactions électroniques classiquement, l’énergie cinétique est 
calculée en supposant la densité électronique homogène. Ce modèle ne tient pas en compte du 
terme d’échange entre les électrons. Nous présentons la répulsion de Coulomb classique entre 
les électrons dans l’expression de l’Eq.(3.1) présente dans l’électrostatique.  
𝐽[𝜓𝑖(𝑟 ), 𝜓𝑗(𝑟 
′)] =
1
2
∑∑∫∫𝜓𝑖
∗(𝑟 )𝜓𝑖(𝑟 )
1
|𝑟 − 𝑟 ′|
⁡𝜓𝑗
∗(𝑟 ′)𝜓𝑗(𝑟 
′) 𝑑𝑟 𝑑𝑟 ′⁡⁡⁡
𝑁
𝑗
𝑁
𝑖
⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.1) 
Ce modèle ne tient pas en compte du terme d’échange entre les mêmes électrons donné par 
l’expression dans l’Eq.(3.2). Notons que ce terme est quantique, non nul seulement pour les 
électrons de même spin et la densité n’est pas simple à définir. 
𝐾[𝜓𝑖(𝑟 ), 𝜓𝑗(𝑟 
′)] =
1
2
∑∑∫∫𝜓𝑖(𝑟 )𝜓𝑗(𝑟 
′)
1
|𝑟 − 𝑟 ′|
⁡𝜓𝑗(𝑟 )𝜓𝑖(𝑟 
′) 𝑑𝑟 𝑑𝑟 ′⁡⁡⁡
𝑁
𝑗
𝑁
𝑖
⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.2) 
En 1930, P.A.M. Dirac a amélioré ce modèle en introduisant un terme d’échange, mais qui ne 
permet pas d’expliquer la stabilité des molécules par rapport à des dissociations. Par la suite, 
J.C. Slater a ajouté un potentiel local dans son modèle. Pour comprendre mieux cette 
succession de modèle, nous présentons dans l’Eq.(3.3) les fonctionnelles des composants de 
l’énergie totale 𝐸𝑇𝐹𝐷 d’un gaz d’électron homogène obtenues par la théroie de Thomas-
Fermi-Dirac. Cette théorie n’a pas donné des résultats exacts pour la plupart des applications. 
𝐸𝑇𝐹𝐷[𝑛(𝑟)] = 𝑇𝑒[𝑛(𝑟)] + 𝐸𝑒𝑁[𝑛(𝑟)] + 𝐸𝑒𝑒[𝑛(𝑟)] + 𝐸𝑥[𝑛(𝑟)]⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.3) 
A3.2 Théorèmes de Hohenberg-Kohn 
Ainsi, nous devions attendre les travaux de P. Hohenberg et W. Kohn[15] en 1964 formulant 
deux théorèmes fondamentaux constituant le cœur de la DFT présentés ci-dessous traitant un 
système inhomogène d’électrons interagissant entre eux.    
Théorème 1: Quelque soit le système de particules interagissant dans un potentiel extérieur 
𝜐𝑒𝑥𝑡(𝑟), l’état fondamental de l’énergie totale est une fonctionnelle unique de la densité 
électronique.  
L’idée est qu’une fois que l’état fondamental de la densité ⁡𝑛0(𝑟) est obtenu, le potentiel 
extérieur unique 𝜐𝑒𝑥𝑡(𝑟) ainsi que l’Hamiltonien du système sont déterminé. Ainsi, toutes les 
propriétés électroniques du système sont connues. Mais la question évidente qui se pose est : 
Comment pouvons-nous être sûrs que cette densité est celle de l’état fondamental recherché ? 
La réponse à cette question est présente dans le deuxième théorème de Hohenberg-Kohn.  
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Théorème 2: Quelque soit le système de particules interagissant dans un potentiel extérieur 
𝜐𝑒𝑥𝑡(𝑟), il existe une fonctionnelle universelle de densité pour l’énergie totale 𝐸𝑡𝑜𝑡[𝑛(𝑟)]. La 
valeur minimale de cette énergie totale correspondant à l’état fondamental exact de la densité 
n0(r) c’est à dire E0 = Etot[n0(r)].  
Ainsi la fonctionnelle de l’énergie totale d’Hohenberg-Kohn est donné par l’expression ci-
dessous.  
𝐸𝑡𝑜𝑡
𝐻𝐾[𝑛(𝑟)] = 𝑇𝑒[𝑛(𝑟)] + 𝐸𝑒𝑒[𝑛(𝑟)] + 𝐸𝑒𝑁[𝑛(𝑟)]
= 𝑇𝑒[𝑛(𝑟)] + 𝐸𝑒𝑒[𝑛(𝑟)] + ∫𝜐𝑒𝑥𝑡(𝑟)𝑛(𝑟)𝑑𝑟⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.4) 
Notons que dans cette expression, 𝜐𝑒𝑥𝑡(𝑟) est le potentiel extérieur du noyau mais la 
fonctionnelle de l’énergie cinétique 𝑇𝑒[𝑛(𝑟)] et celle de l’énergie d’interaction 𝐸𝑒𝑒[𝑛(𝑟)] sont 
malheureusement inconnues. Mais nous pouvons extraire la partie classique de cette dernière 
comme le montre l’Eq.(3.5), 
𝐸𝑒𝑒[𝑛(𝑟)] = 𝐽[𝑛(𝑟)] + 𝐸𝑁𝑐𝑙[𝑛(𝑟)]⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.5) 
avec 𝐽[𝑛(𝑟)] est la partie classique et 𝐸𝑁𝑐𝑙[𝑛(𝑟)] est le terme contenant tous les effets 
quantiques (non classique) de l’interaction électronique qui sont la corrélation d’échange de 
Coulomb et la self-interaction autrement dit l’interaction des électrons avec eux-mêmes. 
Ainsi, nous ne pourrions pas résoudre l’équation de Schrödinger analytiquement. Cette théorie 
est une reformulation de l’équation de Schrödinger qui permet d’avoir des résultats exacts des 
propriétés électroniques en utilisant l’approche de cycle de champ auto-cohérent (self-
consistent field cycle (SCF cycle) décrit par la suite.  
A3.3 Equations de Kohn-Sham  
W. Kohn et L.J. Sham[16] ont proposés une approche très intéressante. Il s’agit de considérer 
l’état fondamental d’un système de particules interagissant dans un potentiel extérieur 𝜐𝑒𝑥𝑡(𝑟) 
comme équivalent à l’état fondamental d’un système de quasi-particules 𝜓𝑖
𝜎(𝑟) d’énergie 𝑖
𝜎 
non-interagissant dans un potentiel Kohn-Sham effective⁡𝜐𝐾𝑆
𝜎 (𝑟). Dans la figure A3.1, nous 
présentons une schématisation de cette approche.  
 
Figure A3.1 Schématisation de l’approche de Kohn-Sham. 
Ainsi, nous présentons dans l’Eq.(3.6)  l’ensemble des équations de Kohn-Sham.  
(−
1
2
∇2 + 𝜐𝐾𝑆
𝜎 (𝑟))𝜓𝑖
𝜎(𝑟) = 𝑖
𝜎𝜓𝑖
𝜎(𝑟)⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.6) 
Notant que le potentiel effective 𝜐𝐾𝑆
𝜎 (𝑟) est donné par l’expression ci-dessous, 
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𝜐𝐾𝑆
𝜎 (𝑟) = 𝜐𝑒𝑥𝑡(𝑟) + 𝜐𝑋𝐶
𝜎 (𝑟) + 𝜐𝐻𝑎𝑟𝑡𝑟𝑒𝑒(𝑟)⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.7) 
avec 𝜐𝑒𝑥𝑡(𝑟), 𝜐𝑋𝐶
𝜎 (𝑟) et 𝜐𝐻𝑎𝑟𝑡𝑟𝑒𝑒(𝑟) les potentiels, extérieur du noyau, d’échange-corrélation 
et d’interaction de la densité électronique avec eux-mêmes respectivement. Ajoutons que les 
expressions des deux derniers potentiels sont données par l’Eq.(3.8).  
𝜐𝐻𝑎𝑟𝑡𝑟𝑒𝑒(𝑟) =
𝛿𝐸𝐻𝑎𝑟𝑡𝑟𝑒𝑒[𝑛(𝑟)]
𝛿𝑛(𝑟, 𝜎)
;⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡𝜐𝑋𝐶(𝑟) =
𝛿𝐸𝑋𝐶[𝑛(𝑟, 𝜎)]
𝛿𝑛(𝑟, 𝜎)
⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.8) 
En effet, l’énergie Hartree qui décrit l’interaction de la densité électronique avec elle-même 
est donné par l’Eq.(3.9), 
𝐸𝐻𝑎𝑟𝑡𝑟𝑒𝑒[𝑛(𝑟)] =
1
2
∫
𝑛(𝑟)𝑛(𝑟 ’)
|𝑟 − 𝑟 ’|
𝑑𝑟𝑑𝑟 ’ ⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.9) 
avec 𝑛(𝑟) et 𝑛(𝑟 ’) sont les densités électroniques pour deux coordonnées spatiales différentes. 
Notons aussi que les solutions des équations de Kohn-Sham permettent de décrire l’état 
fondamental de la densité électronique en utilisant l’Eq.(3.10) constituant la base des calculs 
DFT.  
𝑛(𝑟) = ∑∑𝜓𝑖
𝜎(𝑟)𝜓𝑖
𝜎∗(𝑟)
𝑁
𝑖𝜎
⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.10) 
avec 𝑁 le nombre d’électrons et 𝜎 indiquant le spin-up et le spin-down. Cette idée brillante de 
Kohn-Sham de séparer tous les effets d’échange et de corrélation dans une fonctionnelle 
𝐸𝑋𝐶[𝑛(𝑟)] sans avoir une forme analytique pour laquelle nous pouvons faire des 
approximations raisonnables présentés dans le paragraphe suivante permettant de traiter un 
système inhomogène avec des électrons interagissant. Ainsi, à ce stade tous les termes 
présents dans les équations de Kohn-Sham peuvent être obtenus, excepté le terme d’échange- 
corrélation. 
A3.4 Fonctionnelle d’échange-corrélation  
Les équations de Kohn-Sham présentés dans le paragraphe précédents montrent que la 
fonctionnelle d’échange-corrélation est une quantité essentielle dans la DFT. Ainsi, pour 
pouvoir faire un calcul DFT c’est-à-dire résoudre les équations de Kohn-Sham, une 
approximation pour le terme d’échange-corrélation est requise. Notons que la DFT prend en 
compte une approximation fondamentale connue : l’approximation de Born-Oppenheimer 
constituant la base de la plupart des calculs en physique de la matière. Cette approximation est 
fondée sur la séparation de la dynamique du noyau et celle des électrons dans l’atome. 
Puisque la masse du noyau est plus grande d’un facteur environ 1836 par rapport à celle de 
l’électron, nous pouvons considérer que le noyau est fixe par rapport à l’électron autrement dit 
l’électron évolue dans un potentiel extérieur créé par le noyau fixe. Nous citons ci-dessous 
quelques approximations des fonctionnelles d’échange-corrélation.  
A3.5 Résolution des équations Kohn Sham 
L’un des problèmes principaux dans de la résolution des équations de Kohn-Sham est celui de 
la représentation de l’énergie d’échange et de corrélation. En effet, il n’existe aucune 
expression analytique exacte de cette fonctionnelle de la densité. Pour cette raison, de 
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nombreuses voies ont été explorées afin de mettre au point des approches pouvant représenter 
ce potentiel. 
 
Approximation de la densité de spin locale (LDA):  
L’approximation LDA (Local density approximation) est la première et la plus simple utilisée 
et introduite par Kohn et Sham considérant que les effets d’échange et de corrélation sont 
purement locaux et peuvent être décrits par l’énergie d’échange-corrélation d’un gaz 
électronique en interaction avec une densité spécifique homogène 𝑛(𝑟, 𝜎) comme dans le cas 
des métaux. 
𝐸𝑋𝐶
𝐿𝐷𝐴[𝑛(𝑟, 𝜎)] = ∫𝑛(𝑟, 𝜎) 𝑋𝐶
𝐿𝐷𝐴[𝑛(𝑟, 𝜎)]𝑑𝑟⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.11) 
Ici, 𝑋𝐶
𝐿𝑆𝐷𝐴[𝑛(𝑟, 𝜎)] et 𝐸𝑋𝐶
𝐿𝐷𝐴[𝑛(𝑟, 𝜎)] sont respectivement l’énergie d’échange-corrélation pour 
un électron et la fonctionnelle de l’énergie d’échange-corrélation pour tout le système. Cette 
approximation est souvent utilisée pour l’étude de métaux, elle favorise en effet des densités 
homogènes mais possède certains désavantages, comme une sous-estimation des paramètres 
de maille (pouvant aller jusqu’à 3%) et de l’énergie de cohésion des solides (pouvant aller 
jusqu’à 10-20% par rapport à l’expérience) et une surestimation de l’énergie de liaison. Cette 
approximation ne marche pas pour des systèmes corrélés type fermions lourds (orbitales d ou 
f) par exemple systèmes magnétiques, isolantes, supraconductrices. 
𝐸𝑋𝐶
𝐺𝐺𝐴[𝑛(𝑟, 𝜎)] = ∫𝑛(𝑟, 𝜎) 𝑋𝐶
𝐺𝐺𝐴[𝑛(𝑟, 𝜎), ∇𝑛(𝑟, 𝜎)]𝑑𝑟⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.12) 
La fonctionnelle semi-locale de l’énergie d’échange corrélation exprimée par l’Eq.(3.12) 
montre que la densité électronique est connue non seulement en un point précis de l’espace 
mais encore dans la région infinitésimal autour de ce point. Notons que cette approximation 
induit des résultats qui sont en bonne accord avec l’expérience en traitant des systèmes 
hétérogènes. Même si dans certains cas les résultats des énergies de liaisons, des paramètres 
de maille obtenus par cette approximation GGA sont meilleurs que celles obtenus par la LDA, 
la supériorité de la GGA sur la LDA n’est pas prouvée pour tous les systèmes. 
Approximation du gradient généralisé (GGA-PBE):  
La fonctionnelle de J. Perdew, K. Burke et M. Ernzerhof (PBE)[17] est largement utilisée et 
recommandée pour les calculs DFT puisque cette approximation ne contient aucune constante 
empirique et permet d’avoir une valeur précise du paramètre de maille avec une erreur 
inférieur à 1%. Donc nous avons fait le choix de cette fonctionnelle GGA-PBE comme 
fonctionnelle pour nos différents calculs que nous allons développer dans la suite.   
A3.6 Principe variationnel 
Nous avons besoin de la densité 𝑛(𝑟) pour obtenir le potentiel effectif 𝜐𝐾𝑆
𝜎 (𝑟) de l’Eq.(3.6) 
mais pour avoir la densité, il faut résoudre les équations de Kohn-Sham. De plus, les 
approximations des fonctionnelles d’échange-corrélation ne sont pas suffisantes pour résoudre 
ces équations. Ainsi, une approche d’itération basée sur le principe variationnel est nécessaire 
pour les résoudre. Cette approche est connue sous le nom SCF, et elle est basée sur des cycles 
d’autocohérence (self consistent field cycle : SCF cycle) dont l’organigramme d’une itération 
est présentée sur la figure A3.2.      
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Figure A3.2 Organigramme d’une autocohérence pour une itération dans une méthode basée 
sur la théorie de la fonctionnelle de la densité. 
Ainsi, pour la première itération le cycle autocohérent commence par une densité d’essai 
𝑛𝑖𝑛(𝑟). Nous utilisons généralement une superposition des densités atomiques. Ensuite, un 
maillage dans l’espace pour calculer point par point la densité et le potentiel d’échange-
corrélation. Cela permet de résoudre les équations de Kohn-Sham et de calculer la nouvelle 
densité 𝑛𝑜𝑢𝑡(𝑟). Deux cas se présentent alors : si la convergence est atteinte c’est-à-dire si la 
densité ou l’énergie totale du système a largement changé alors le calcul est terminé et nous 
pouvons obtenir les paramètres liés aux propriétés du système, sinon le calcul est répété dès le 
début avec une nouvelle densité qui est formée par un mélange entre la densité de sortie 
𝑛𝑜𝑢𝑡(𝑟) et celle de départ 𝑛𝑖𝑛(𝑟).      
A3.7 Base des ondes planes 
Le choix de la base pour résoudre les équations de Kohn-Sham est une approximation 
fondamentale dans le domaine de la DFT. Pour nos calculs DFT, nous avons choisi les ondes 
planes associées à des conditions aux limites périodiques. Ces fonctions d’ondes sont 
dépendantes d’un potentiel ayant la périodicité du réseau et sont très utiles pour étudier les 
solides, dans notre cas le semi-conducteur GaAs et l’hétérostructure GaN/GaAs puisqu’elles 
satisfont le théorème de Bloch. Ce dernier montre que pour un hamiltonien sous la forme  
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𝐻 = (−1/2)∇2 + 𝑉(𝑟)  (c’est le cas de l’équation de Kohn-Sham), nous pouvons exprimer la 
fonction d’onde ⁡𝜓𝑖 ⁡présentée dans l’Eq.(3.13) comme le produit d’une onde plane 𝑒
𝑖𝑘.𝑟 par 
une fonction décrivant la périodicité du système et elle peut être décomposée en série de 
Fourier  𝑢𝑖,𝑘(𝑟). 
𝜓𝑖,⁡𝑘⃗⃗  ⃗(𝑟 ) = 𝑒
𝑖?⃗? .𝑟 𝑢𝑖,?⃗⃗⃗? (𝑟 ) = 𝑒
𝑖?⃗? .𝑟 (∑𝐶?⃗? −?⃗? 𝑒
−𝑖?⃗? .𝑟 
?⃗? 
) = ∑𝐶?⃗? −?⃗? 𝑒
𝑖(?⃗? −?⃗? ).𝑟 
?⃗? 
⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡⁡(3.13) 
avec 𝑔  représente un vecteur du réseau réciproque et ?⃗?  un vecteur de la zone de Brillouin.  
Kohn Sham sur une grille numérique 
Ainsi, la résolution des équations Kohn-Sham s’effectue sur une grille de points 𝑘 définie 
pour des systèmes périodiques dans le réseau réciproque. L’utilisateur intègre le nombre de 
points 𝑘 et l’algorithme Monkhorst-Pack[18] génère la grille d’une façon à décrire le mieux 
possible les éléments de matrice Kohn-Sham dans la zone de Brillouin.  
A3.8 Pseudopotentiels 
En utilisant une fonctionnelle de la densité pour résoudre les équations de Kohn-Sham, tous 
les électrons de chaque atome constituant le système interviennent dans le calcul. Cela induit 
un temps de calcul énorme qui n’est pas pratique pour l’avancement et le progrès des études 
scientifiques. L’idée repose sur la séparation des électrons de cœur qui sont localisés aux 
niveaux intérieur de l’atome près du noyau et les électrons de valence qui sont à l’extérieur du 
cœur. Notons que les électrons de cœur ne sont pas affectés par le champ moyen engendré par 
les noyaux voisins autrement dit par un changement environnemental chimique et donc seuls 
les électrons de valence seront influencés. En se basant sur cette observation, une 
approximation connue sous le nom de cœur gelé peut être appliqué. Cette dernière consiste à 
regrouper les électrons de cœur et les noyaux dans un ion de cœur. Ici le concept de 
pseudopotentiel apparaît. Il est défini comme un potentiel effectif qui prend en compte les 
effets des électrons de cœur et des noyaux. Ainsi, ce potentiel doit tenir en compte 
l’interaction du noyau avec les électrons du cœur, l’interaction de l’électron de cœur avec la 
densité des électrons de cœur prise en compte par le potentiel Hartree et la composante 
d’échange corrélation due à l’interaction entre les électrons de cœur et de valence. Pour 
résumer, le nombre d’électrons est réduit en effectuant une séparation des électrons de cœur et 
de valence pour chaque atome. Les électrons de cœur ne sont pas traités individuellement 
mais remplacés par une fonction appelée pseudopotentiel.   
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